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Die vorliegende Dissertation untersucht experimentell den Einfluss von ma-
gnetisch kontrollierten konvektiven Bedingungen auf die Entwicklung der
Mikrostruktur in Al-Gusslegierungen. Proben der technischen Al-7wt.%Si-
0,6wt.%Mg (A357) Legierung und des binären Gegenstücks Al-7wt.%Si wur-
den gerichtet über einen weiten Bereich konstanter Erstarrungsgeschwindigkeiten
(0,0075 - 0,15mm/s) hinweg bei einem mittleren konstanten Temperaturgradien-
ten (3K/mm) in der Ofenanlage ARTEMIS sowohl unter natürlichen konvektiven
Bedingungen als auch unter erzwungenen Strömungsbedingungen erstarrt. AR-
TEMIS nutzt die extremen Eigenschaften transparenter nanostrukturierter Silica-
aerogele als Tiegelmaterial, die zu planaren Isothermen in der Probe führen und
die optische Beobachtung des Erstarrungsprozesses erlauben. Drei Helmholtz-
Spulenpaare um die zylindrischen Proben (120mm Länge, 8mm Durchmesser)
induzieren ein homogenes rotierendes Magnetfeld (3mT und 6mT bei 50 Hz), das
eine kontrollierte Strömung in der Schmelze nahe der fortschreitenden fest-flüssig
Phasengrenze anregt.
Die angeregte laminare Strömung bewirkt einen ausgeprägten Segregationseffekt,
der zu einer Deformation der Erstarrungsfront führt. Für hohe magnetische In-
duktionen beobachtet man in der Probenlängsachse einen Wechsel zur rein eutek-
tischen Erstarrung. Die Untersuchungen zeigen, dass Gefügekenngrößen wie der
primäre Dendritenabstand, der sekundäre Dendritenarmabstand, der Abstand im
lamellaren Eutektikum und der Anteil fester Phase sich in einer einzigartigen Art
und Weise mit der Erstarrungsgeschwindigkeit und der Stärke des Magnetfel-
des ändern. Während der Primärdendritenabstand unter dem Einfluss konvek-
tiver Strömungsbedingungen abnimmt, nimmt der sekundäre Dendritenarmab-
stand zu. Der Vergröberungsexponent ändert sich von 1/3 zu 1/2. Die Ergebnisse
sind mit den vorhandenen Theorien von Hunt und Lu bzw. Lehmann für den
Primärabstand und Ratke und Thieringer und Diepers und Beckermann für den
Sekundärarmabstand beschreibbar.
Die Ergebnisse weisen auf eine mögliche Unzulänglichkeit von Laborexperimenten
hin: in Laboranlagen zur gerichteten Erstarrung scheint keine ausreichende Kon-
trolle der natürlich vorhandenen Strömungen möglich zu sein. Daher ist ein Ver-
gleich zwischen experimentellen Ergebnissen und theoretischen Vorhersagen, die
nur diffusive Wärme- und Stofftransportbedingungen berücksichtigen, schwierig.
Um den Einfluss von Strömungseffekten zu untersuchen, sind Experimente unter
Mikrogravitationsbedingungen ein ideales Hilfsmittel. Daher wurden für Experi-
mente unter Mikrogravitationsbedingungen auf Höhenforschungsraketen Aerogel
basierte Ofenanlagen zur gerichteten Erstarrung mit und ohne Spulensystem ent-
wickelt und erfolgreich eingesetzt. Die experimentellen Ergebnisse zeigen, dass der
Primärdendritenabstand unter Mikrogravitationsbedingungen gerichtet erstarrter
Proben einer Al-6wt.%Si-Legierung ansteigt und der Sekundärdendritenarmab-
stand abnimmt im Vergleich zu unter Erdbedingungen erstarrten Proben.
The effect of magnetically controlled convective conditions on the microstructure
formation in cast Al-alloys is investigated. A technical Al-7wt.%Si-0.6wt.%Mg
alloy (A357) and the binary counterpart Al-7wt.%Si have been directionally so-
lidified upwards over a wide range of constant solidification velocities (0.0075 -
0.15mm/s) under medium temperature gradient (3K/mm) in the furnace facility
ARTEMIS under natural convective and forced fluid flow conditions. This kind
of furnace facility utilizes the extreme properties of transparent nanostructured
silica aerogels as a crucible material, leading to flat isotherms and allowing the
direct optical observation of the solidification process. Three pairs of Helmholtz
coils around the cylindrical sample (120mm length, 8mm in diameter) induce a
homogeneous rotating magnetic field (3mT and 6mT at 50Hz) being able to gene-
rate a controlled fluid flow in the melt close to the growing solid-liquid interface.
The application of rotating magnetic fields during directional solidification results
in pronounced segregation effects, leading to a deformation of the solidification
front. For high magnetic field strengths a change to pure eutectic solidification at
the axis of the sample is observed. The investigations show that the microstruc-
tural features like the primary dendrite, the secondary dendrite arm spacing, the
eutectic spacing and the fraction solid change in a unique manner with solidifi-
cation speed and rotating magnetic field strength. The scientific results indicate
a significant decreasing of the primary dendrite spacing, whereas the secondary
dendrite arm spacing increases when a convective solute transport regime is ap-
proached. The ripening exponent changes from 1/3 toward a value of 1/2. The
results are describable with the available theories of Hunt and Lu and Lehmann
respectively for the primary spacing and Ratke and Thieringer and Diepers and
Beckermann for the secondary dendrite arm spacing.
The results point to a possible pitfall of laboratory experiments: there seems to
be no sufficient control on the fluid flow within laboratory facilities for directional
solidification and thus a comparison of the results with theoretical predictions,
considering diffusive heat and mass transport conditions, seems to be difficult
and not free enough from fit parameters. Consequently, one of the most fruitful
approaches to study convection induced effects has been the utilization of mi-
crogravity solidification experiments. Therefore aerogel based furnace facilities
with and without a coil system for experiments under microgravity conditions on
sounding rockets were developed and tested succesfully. The experimental results
indicated that the primary spacing of Al-6wt.%Si samples directional solidified in
microgravity increased and the secondary dendrite arm spacing decreased, when
compared with similar samples solidified under earth conditions.
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Kapitel 0
KURZFASSUNG
Einleitung und Zielsetzung
Dendritische Erstarrung ist ein Forschungsgebiet, bei der die fundamentalen phy-
sikalischen Fragestellungen von Selbstorganisation und langreichweitiger Ordnung
mit Anwendungen von größter technischer und ökonomischer Bedeutung zusam-
menkommen. Nachdem in nahezu 50 Jahren intensiver weltweiter Forschung die
Gesetzmäßigkeiten dendritschen Wachstums unter rein diffusiven (strömungsfrei-
en) Bedingungen weitgehend geklärt sind, rückt das Augenmaß auf Bedingungen
mit Strömung im Schmelzenvolumen. Strömungen in der Schmelze können die
unterschiedlichsten Ursachen haben: thermische und solutale Gradienten in der
Schmelze, Volumenänderung während der Erstarrung und nicht zuletzt erzwunge-
ne Strömungen durch den Gießvorgang selbst (Formfüllung) oder auch durch die
Anwendung von z.B. magnetischen Feldern. Die Beeinflussung des Erstarrungs-
prozesses durch magnetfeldinduzierte Strömungen lässt wegen der Auswirkungen
auf Kornwachstumsreaktionen ein bisher kaum beachtetes Entwicklungspotential
für Werkstoffe und Technologien erwarten. Obwohl zur Anwendung von Magnet-
feldern bei der Erstarrung bereits Erkenntnisse vorliegen, befindet sich dieses
Gebiet erst am Anfang seiner Entwicklung.
Im Rahmen dieser Arbeit soll experimentell untersucht werden, inwieweit durch
magnetfeldinduzierte Strömungsvorgänge (rotierendes Magnetfeld), ihre Inten-
sität und ihre Richtung, Einfluss genommen werden kann auf die Entstehung
und den Aufbau des Gefüges von technischen Al-Gusslegierungen. Erwartet wird
ein signifikanter Einfluss der interdendritischen Strömung auf die Selektion der
Gefügeparameter: Interdendritische Konvektion verstärkt den Transport von Le-
gierungselementen in der Schmelze und beeinflusst damit z.B. die Abstandsse-
lektion. Ein veränderter Abstand beeinflusst wiederum die konvektiven Muster.
Es soll analysiert werden, wie Konvektionen die Makro- und Mikrosegregation
beeinflussen. Das langfristige technische Interesse besteht in der Beeinflussung
der Gefügemorphologie durch Strömung, welches bereits im Vergleich von Mi-
krogravitationsexperimenten mit Experimenten im Schwerefeld qualitativ belegt
ist.
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Verwendete Legierungen
Als Probenmaterial wurden Aluminium-Silizium-Legierungen ausgewählt, da
zahlreiche Gusslegierungen auf dem binären System Al-Si basieren. Die
Aluminium-Silizium-Legierungen stellen eine wichtige Gruppe von Gusswerkstof-
fen dar, die für die Entwicklung von Leichtbaukomponenten vor allem in der
Automobil- und Luftfahrtindustrie von Bedeutung sind. Die Arbeiten sind in einer
ersten Etappe auf das binäre Modellsystem Al-Si ausgerichtet. Das Probenmate-
rial wurde aus Reinmaterialien zusammenlegiert. Gerichtete Erstarrungsprozesse
von untereutektischen Al-Si6wt.% und Al-Si7wt.% Legierungen werden betrach-
tet. Natürliche Konvektion ist bei diesen Legierungen in der betrachteten Konfigu-
ration sehr gering. Der Einfluss der Prozessparameter Erstarrungsgeschwindigkeit
und Temperaturgradient auf die Gefügekenngrößen primärer Dendritenabstand,
sekundärer Dendritenarmabstand und Abstand im lamellaren Eutektikum wird
analysiert.
Anschließend wird eine ternäre, industrielle Standardlegierung (A357, Al-
Si7wt.%-Mg0.6wt.%) einbezogen. Der Einfluss der magnetfeldinduzierten Kon-
vektion auf die Mikrostruktur wird mittels quantitativer Analyse der resultieren-
den Gefügemerkmale der gerichtet erstarrten Proben rekonstruiert. Im Weiteren
werden die in dieser Arbeit verwendeten Legierungen mit den Kurztiteln AlSi6,
AlSi7 und A357 bezeichnet.
Die ARTEMIS-Anlagen
Um die komplexen Interaktionen Gefüge - Strömungen zu vereinfachen, wurden
die Erstarrungsexperimente unter wohl definierten thermischen wie magnetisch
kontrollierten, konvektiven Randbedingungen durchgeführt. Ein einfacher und
überschaubarer Erstarrungsvorgang ist die Technik der gerichteten Erstarrung,
die nicht nur eine moderne Technologie zur Herstellung von Bauteilen mit ge-
richtetem Gefüge ist, sondern auch ein ideales Hilfsmittel zur Untersuchung des
Erstarrungsverhaltens von Legierungen.
In den neu entwickelten Ofenanlagen Artemis (AeRogel TEchnology for MIcro-
gravity Solidification, siehe Abbildung 0.1) können metallische Legierungen und
Halbleiter sowohl unter natürlichen Konvektionsbedingungen auf der Erde als
auch unter definierten Strömungsbedingungen gerichtet erstarrt werden.
Das Besondere an diesen Anlagen im Vergleich zu konventionellen Öfen oder Kri-
stallzuchtanlagen sind die Erstarrungsbedingungen: Wachstumsgeschwindigkeit
und Temperaturgradient vor der Erstarrungsfront können unabhängig voneinan-
der kontrolliert und während des Prozesses on-line mit optischen Methoden erfasst
und - wenn notwendig - geändert werden. Möglich wird dies durch die Verwen-
dung von transparenten, quasi-adiabatischen Silica-Aerogelen als Tiegelmaterial.
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Abb. 0.1: Schematische Darstellung der Artemis3-Anlage zur gerichteten Erstarrung.
Das Kernstück der Anlage setzt sich zusammen aus zwei Heizern, einem Aerogeltiegel
als thermisch isolierende Zone und einem Kühlelement unterhalb des unteren Heizers.
Jeweils ein Themoelement im oberen Heizer wie im unteren Heizer liefern Tempera-
turwerte (Ist-Werte), die mittels einer PID-Regelung mit den Soll-Werten verglichen
werden. Ein Spuleneinsatz zur Erzeugung eines rotierenden Magnetfeldes (3 und 6mT
bei 50 Hz) ist implementiert. Mittels einer CCD-Zeilenkamera kann der Erstarrungs-
prozess optisch beobachtet werden.
Zu Beginn eines Versuchs wird der Probe über unterschiedliche Temperaturen bei-
der Heizer ein Temperaturgradient aufgezwungen. Die vollständig aufgeschmolze-
ne Probe wird nach einer Homogenisierungsphase von unten nach oben entgegen
dem Gravitationsvektor g erstarrt. Dazu werden die Temperaturen beider Heizele-
mente mit unterschiedlichen Kühlraten abgesenkt (Beibehaltung eines konstanten
Temperaturgradienten während der Erstarrung).
Aufgrund der optischen Transparenz der Aerogele kann über eine Zeilen-CCD-
Kamera der Erstarrungsprozess, d.h. die Bewegung der Erstarrungsfront, beo-
bachtet und die Temperatur optisch erfasst werden. Dazu detektiert während
eines Versuches eine Zeilen-CCD-Kamera die Intensitätsverteilung über die Pro-
benoberfläche. In Abbildung 0.2 links ist der zeitliche Verlauf der Intensität ei-
ner A357 Probe dargestellt, die mit einer konstanten Erstarrungsgeschwindigkeit
(Sollwert 0,12mm/s) bei einem konstanten Temperaturgradienten erstarrt wurde.
Kühlt die Probe ab, so wird auch die Strahlungsintensität ihrer Oberfläche gerin-
ger. Am Phasenübergang flüssig/fest ist ein deutlicher Sprung in den detektierten
Intensitätskurven zu beobachten.
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Anhand dieser Daten kann man ableiten, wann sich die Erstarrungsfront an wel-
cher Position der Probe befunden hat. Aus einer Auftragung der Korrelation Zeit-
Ort (vgl. Abbildung 0.2 rechts) kann man das Fortschreiten der Erstarrungsfront
erkennen. Die Phasenfront bewegt sich vom unteren Heizer in Richtung des obe-
ren Heizers. Durch eine einfache lineare Regression (bei v = konst.) erhält man
aus der Steigung der angepassten Geraden die Geschwindigkeit, mit der die Probe
erstarrt wurde.
Abb. 0.2: Links: Darstellung der gemessenen Intensität in Abhängigkeit von der Zeit ei-
nes Experimentes in Artemis3 mit einer A357 Probe (vsoll = 0, 12mm/s, G = 3K/mm).
18 Pixel der CCD-Kamera wurden im Abstand von 10 Pixeln ausgelesen. Rechts: De-
tektierte Position der Erstarrungsfront und aus einer linearen Regression ermittelte
Erstarrungsgeschwindigkeit.
Zur Anregung von erzwungenen (laminaren) Strömungen im Schmelzvolumen
während der Erstarrung wurde ein Spulensystem in die Anlagen implementiert,
das ein rotierendes Magnetfeld (RMF) von 3mT und 6mT bei 50Hz erzeugt.
Das RMF agiert vergleichbar mit einem Induktionsmotor, bei dem die flüssige
Schmelze den Platz des Rotors einnimmt (vgl. Abbildung 0.3).
Um eine Basis für die Beschreibung der Zusammenhänge zwischen Prozessgrößen
und Gefügegrößen für irdische Gussprozesse, die immer von Strömungen beein-
flusst werden, zu erhalten, wurden Experimente notwendig, die unter rein dif-
fusiven Transportbedingungen durchgeführt werden. Daher wurden die Aerogel-
basierenden Ofeneinheiten ARTEX und ARTEXplus (AeRogel-Technology for
TEXUS1) für Erstarrungsexperimente unter Mikrogravitationsbedingungen kon-
struiert, die während der TEXUS-Kampagnen 39 (Mai 2001) und 41 (Dezember
2004) erfolgreich eingesetzt wurden.
Optische Bestimmung des Anteils fester Phase
Bei einer binären Legierung entspricht der Anteil der Primärphase, die sich im
Temperaturbereich zwischen Liquidus- und Soliduslinie des entsprechenden Pha-
1 TEXUS: Technologische Experimente unter Schwerelosigkeit
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Abb. 0.3: Einfluss eines rotierenden Magnetfeldes auf eine elektrisch leitende Schmel-
ze. Links: Die magnetischen Feldlinien rotieren in der horizontalen Ebene. Ein elektri-
sches Feld E bzw. eine elektrische Stromdichte j werden senkrecht zur magnetischen
Flussdichte B induziert. Senkrecht zum elektrischen Feld agiert die Lorentzkraft FL als
treibende Kraft für die Rotation der Schmelze. Rechts: Eine primäre, azimuthale Strö-
mung (1.) wird durch das angelegte rotierende Magnetfeld angeregt und - hervorgerufen
durch ein Ungleichgewicht zwischen dem radialen Druckgradienten und der Zentrifugal-
kraft - es entsteht eine sekundäre, meridionale Strömung (2.) mit axialen und radialen
Komponenten, die hauptsächlich die Charakteristik des Wärme- bzw. Massetransportes
in der Schmelze bestimmt.
sendiagramms ausscheidet, dem Anteil fester Phase fs (fraction solid). Für diesen
gibt es verschiedene Modelle, wie das Hebel- und das Scheil-Modell. Der tatsäch-
liche Anteil an fs sollte zwischen den Werten der beiden Modelle liegen. Auf-
grund der Verwendung von transparenten Silica-Aerogelen als Tiegelmaterial in
den Artemis-Anlagen ist es möglich, den Anteil fester Phase in-situ, nicht-invasiv
aus den während eines Experimentes aufgenommenen Intensitätsdaten der CCD-
Kamera zu bestimmen.
Um den Festkörperanteil fs(T ) optisch aus einer gemessenen Intensitätskurve
zu ermitteln, benötigt man für die Intensität einen theoretischen Ausdruck. Die
gesamte zu beobachtende temperaturabhängige Intensität I(T ) einer beliebigen
Probenoberfläche kann beschrieben werden als
I(T ) =
∞∫
0
ǫ(λ, T )F (λ, T )S(λ)ρs(λ, T )dλ. (0.1)
Hierin ist ρs(λ, T ) die spektrale Energiedichte eines schwarzen Strahlers (Planck-
sches Gesetz) bei der Temperatur T , die in der Weise der Wienschen Näherung
σWien(T ) berechnet wird. F (λ, T ) ist die Filterfunktion, die die gesamte Übertra-
gungsstrecke zwischen Probe und CCD-Sensor beschreibt und zu F0 = F (λ, T ) =
konstant gesetzt wird. S(λ) bezeichnet die wellenlängenabhängige Empfindlich-
keit des CCD-Chips, die ebenfalls konstant gesetzt wird zu S(λ) = S0. Diese
ist bei fester Temperatur des Sensors nur abhängig von der Wellenlänge. ǫ(λ, T )
beschreibt die Emmissivität der Probenoberfläche. Diese ist im allgemeinen eine
komplexe Funktion der Wellenlänge, der Temperatur und der Oberflächeneigen-
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schaften, weshalb sie sich in der Regel auch während eines Versuchs ändern kann.
Die Emmissivität wird in die des schmelzflüssigen Zustands ǫL, in die der pri-
mären α-Al Phase ǫα und in die der eutektischen Phase ǫE unterschieden, aber
für jede Phase konstant gesetzt.
Um eine Relation zwischen der Intensität und fs herzustellen, wird die Intensität
innerhalb des Zweiphasengebietes Im(T ) genähert als linear gewichteter Mittel-
wert der Intensität der Primärphase Iα(T ) und der Intensität der schmelzflüssigen
Legierung IL(T ):
Im(T ) = fs(T ) · Iα(T ) + (1− fs(T ))IL(T ) (0.2)
Ziel dieser Ausführungen ist es, den experimentellen Festkörperanteil fs aus den
detektierten Intensitätskurven zu ermitteln. Über eine Eichmessung erfolgt eine
direkte Korrelation zwischen abgestrahlter Intensität und Temperatur der Probe.
Berücksichtigt man die genannten Näherungen, kann man fs berechnen als
fs(T ) =
IL(T )− Im(T )
IL(T )− Iα(T ) =
I0LσWien(T )− Im(T )
I0LσWien(T )− I0ασWien(T )
(0.3)
Die drei unbekannten Faktoren Im(T ), I0L und I
0
α sind bestimmbar durch:
1. Im(T ) ist gleich der mit der CCD-Kamera gemessenen Intensität.
2. Bei der Liquidustemperatur TL ist der Anteil feste Phase fs = 0, und für
I0L ergibt sich aus Gleichung 0.3:
I0L =
Im(TL)
σWien(TL)
(0.4)
3. Der Anteil fester Phase bei der eutektischen Temperatur TE ist aus einer
metallographischen Analyse der Probe bekannt, nämlich fs(TE) = fsE. Für
den fehlenden dritten Koeffizienten I0α ergibt sich aus Gleichung 0.3:
I0α =
I0Lfs(TE)− I0L
fs(TE)
+
Im(TE)
σWien(TE)fs(TE)
. (0.5)
Der temperaturabhängige Festkörperanteil fs kann damit aus den optischen Mes-
sungen und einer metallographischen Messung gewonnen und mit theoretischen
Erstarrungsmodellen verglichen werden.
Das experimentelle Ergebnis ist in Abbildung 0.4 zu sehen. Der optisch gemes-
sene Anteil fester Phase steigt von der Liquidustemperatur auf einen maximalen
Wert von fs(TE) = 0.604 beim Erreichen der univarianten (binären) eutektischen
Reaktion. Diese experimentell ermittelten Daten werden mit der Scheil-Gleichung
fScheils (T ) = 1− (
Tm − T
Tm − TL )
1
k−1 (0.6)
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verglichen, bei der mit k der Gleichgewichtsverteilungskoeffizient, mit Tm der
Schmelzpunkt des reinen Aluminiums, mit T die jeweilige lokale Temperatur der
Schmelze im interdendritischen Raum und mit TL die Liquidustemperatur be-
zeichnet wird.
Zwischen der aus den Messdaten vorhergesagten temperaturabhängigen Entwick-
lung des Anteils fester Phase und dem Scheil-Modell ist eine gute Übereinstim-
mung festzustellen. Die Streuung in den experimentellen Datenpunkten ist in der
Streuung der gemessenen Intensität begründet. Anhand dieses Ergebnisses wird
deutlich, dass mit dieser neu entwickelten Methode der Schlüsselparameter der
Erstarrrung fs durch optische Methoden zugänglich wird.
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Abb. 0.4: Optisch gemessener Anteil fester Phase (•) im Vergleich zu den theoretischen
Vorhersagen nach dem Scheil-Modell.
Gefüge, Gefügeelemente
Die dendritische Mikrostruktur ist eine Anordnung von primären, sekundären,
tertiären Dendritenarmen, die ein komplexes Netzwerk bilden (siehe Abbildung
0.5), dessen interdendritische Zwischenräume mit Eutektikum und/oder interme-
tallischen Phasen gefüllt sind.
Die Proben wurden mit verschiedenen konstanten Erstarrungsgeschwindigkeiten
und konstanten Temperaturgradienten ohne und mit rotierendem Magnetfeld in
den Artemis-Anlagen gerichtet erstarrt. Im Anschluss an die Experimente wurden
die Proben präpariert und hinsichtlich der Entwicklung der Erstarrungsmorpho-
logie und der Makro-und Mikrosegregation ausgewertet.
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Abb. 0.5: Schematische Darstellung der Gefügeparameter: LMZ = Länge des Zwei-
phasengebietes (mushy zone), λ1 = Primärer Dendritenabstand, λ2 = Sekundärer Den-
dritenarmabstand, R = Dendritenspitzenradius.
In Abbildung 0.6 sind typische Mikrostrukturen in Querschliffen der binären (Al-
Si6wt.%) und ternären (A357) Legierungen zu sehen. In beiden Fällen sind deut-
lich α-Al-Dendriten vergleichbaren Flächenanteils in einer Matrix aus interden-
dritischem Eutektikum zu erkennen.
2mm
λ1
a)
2mm
b)
Abb. 0.6: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen von Querschliffen: a) Al-
6wt.%Si Legierung mit eingezeichnetem Primärdendritenabstand λ1. Die Primärden-
driten liegen auf einem wohldefinierten quadratischen Netz in der eutektischen Matrix.
b) Die A357 Legierung zeigt eine weniger reguläre Anordnung der Primärdendriten.
Abhängig von der Reinheit des Ausgangsmaterials können Al-Si Legierungen ver-
schiedene Elemente als Verunreinigung enthalten, wie z.B. Fe, Mn, Zn. Die Verun-
reinigungen und zusätzliche Legierungskomponenten bilden teilweise intermetal-
lische Phasen während des Erstarrungsprozesses - oder werden teilweise in die eu-
tektische Matrix eingebaut. Durch qualitative und quantitative EDX-Messungen
wurden die in den Legierungen auftretenden Phasen analysiert. In Abbildung 0.7a
ist zu erkennen, dass das Al-Si-System ein irreguläres Eutektikum ausbildet, das
die Matrix für das Primäraluminium bildet. Während der Erstarrung der A357
Legierung scheiden sich eisen- und magnesiumreiche Phasen aus (Abb. 0.7b-d),
die sich je nach den Erstarrungsbedingungen vor oder während der eutektischen
Erstarrung bilden können.
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Abb. 0.7: Gefügebilder der AlSi7- und A357-Legierungen: a) Primärdendriten (α −
Al) in der eutektischen Matrix einer AlSi7 Legierung. b) Die Mikrostruktur der A357-
Proben zeigt darüber hinaus plattenförmiges Si (dunkelgrau), schwarzes Mg2Si und
Fe-reiche Phasen (mittelgrau). c) Die Fe-reiche Phase Al8Mg3FeSi6 hat sich zwischen
zwei Si-Platten gebildet. d) Ein Pool mit mehrphasigem Eutektikum um eine Fe-reiche
Ausscheidung.
Makrosegregation
Das rotierende Magnetfeld bewirkt bezüglich der Mikrostruktur der Proben fol-
gende zwei Effekte (siehe Abbildung 0.8):
• Das Auftreten von axialer Makrosegregation auch in Al-Si-Legierungen, die
normalerweise keine Makrosegregation zeigen (solutal stabilisierte Konfigu-
ration auf Grund ähnlicher Dichten der beiden Komponenten).
• Die Entwicklung eines schmelzflüssigen Kanals innerhalb der mushy zone.
Die durch die azimuthale Strömung angeregte meridionale Strömung bewirkt
in der Probenachse einen aufwärts gerichteten Transport an Si angereicherter
Schmelze aus der mushy zone heraus. Das gelöste Si wird zum Probenzentrum
hin angereichert, bis schließlich eine rein eutektische Erstarrung in der Proben-
mitte stattfindet. Als Ergebnis entwickelt sich ein an Primärdendriten mehr oder
weniger freier, vertikaler schmelzflüssiger Kanal in der mushy zone.
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mit RMF ohne RMF
8mm
Abb. 0.8: Lichtmikroskopische Aufnahmen von Längs- und Querschliffen ternärer A357
Proben, die ohne (links) und unter (rechts) dem Einfluss eines rotierenden Magnetfel-
des gerichtet erstarrt worden sind (G = 3K/mm, v = 0,015mm/s, B = 3mT, f =
50Hz). Deutlich ist in den Schliffen der Probe, die mit RMF erstarrt wurde, die axiale
Segregation von Si zu erkennen.
Primärer Dendritenabstand
In der Literatur sind zahlreiche Skalierungsgesetze zu finden, die den primären
Dendritenabstand λ1 mit den Wachstumsbedingungen (Erstarrungsgeschwindig-
keit v, Temperaturgradient G und Ausgangskonzentration c0) korrelieren. Es exi-
stiert ein weiter Bereich erlaubter primärer Dendritenabstände. Für diesen Sta-
bilitätsbereich entwickelten Hunt und Lu [1] ein Modell zur Beschreibung des
primären Dendritenabstandes in Abhängigkeit von der Erstarrungsgeschwindig-
keit und dem Temperaturgradienten.
In der Abbildung 0.9 ist die Anpassung der experimentell ermittelten λ1-Werte
der Systeme AlSi7 und A357 an die nach Hunt-Lu gegebene Abhängigkeit des
primären Dendritenabstandes von der Erstarrungsgeschwindigkeit dargestellt. Es
existiert eine gute Übereinstimmung zwischen dem Modell nach Hunt und Lu
und den Messdaten. Der Abbildung 0.9 entnimmt man, dass die λ1-Werte der
ternären A357 Legierung bei gleichen Erstarrungsbedingungen kleiner als die
der binären AlSi7 Legierung sind. Mit zunehmender Magnetfeldstärke und da-
mit Strömungsgeschwindigkeit werden die primären Dendritenabstände bei glei-
cher Erstarrungsgeschwindigkeit in der technischen Legierung immer kleiner. Der
Einfluss des RMF auf den primären Dendritenabstand lässt bei einer Magnetfeld-
stärke von 3mT zu höheren Erstarrungsgeschwindigkeiten hin nach. Erst ab 6mT
wird λ1 auch bei höheren Erstarrungsgeschwindigkeiten merklich beeinflusst. Der
Übergang zellular - dendritisch verschiebt sich mit zunehmender Magnetfeldstär-
ke bzw. zunehmender Strömungsgeschwindigkeit zu niedrigeren Erstarrungsge-
schwindigkeiten hin.
Die Abnahme des Primärdendritenabstandes mit steigender Magnetfeldstärke
und damit Strömungsgeschwindigkeit lässt sich dadurch erklären, dass strömungs-
bedingt das Maximum der Unterkühlung nicht vor den Dendritenspitzen zu finden
19
ist, sondern zwischen zwei benachbarten Dendriten im interdendritischen Raum,
wie Simulationen von Beckermann et al. [2] zeigen. Dieser Effekt im Zusammen-
hang mit einem gesteigerten Stofftransport an die Längsseiten der Sekundärden-
driten führt zu einem verstärkten Wachstum tertiärer Seitenarme, die zu neuen
Primärdendriten werden und so den Primärdendritenabstand verkleinern (vgl.
Theorie von Hunt [3]).
Die Beobachtung, dass die λ1-Werte der ternären A357 Legierung bei gleichen
Erstarrungsbedingungen kleiner als die der binären AlSi7 Legierung sind, ist da-
durch zu erklären, dass die ternäre Legierung gegenüber der binären Legierung
während der Erstarrung im Bereich der mushy zone einen höheren Anteil an inter-
dendritischer Schmelze (größeres Erstarrungsintervall) besitzt und damit leichter
auf Konvektionen reagiert. Wie vergleichende Experimente unter Mikrogravitati-
onsbedingungen zeigen, treten trotz thermisch und solutal stabilisierter Konfigu-
ration in den Artemis-Anlagen geringe natürliche Konvektionen auf.
Die Abbildung 0.10 zeigt den Effekt von Mikrogravitation auf die Mikrostruk-
tur einer Al-6wt.%Si Legierung, die während der sounding rocket Kampagnen
TEXUS 39 und TEXUS 41 ohne und mit dem Einfluss eines RMF unter Mi-
krogravitationsbedingungen gerichtet erstarrt wurden. Für den primären Dendri-
tenabstand wird im Vergleich zu unter Erdbedingungen (ohne RMF) erstarrten
Proben ein höherer Wert unter rein diffusiven Stofftransportbedingungen gefun-
den. Unter dem Einfluss von erzwungenen Strömungen liegt der Wert für λ1 der
unter Mikrogravitationsbedingungen prozessierten Probe über dem der im Labor
unter RMF-Bedingungen prozessierten Probe.
Um den Einfluss der Strömung auf den Primärdendritenabstand charakterisie-
ren zu können, wurden die Messwerte aus den Versuchsreihen mit RMF an die
Relation von Lehmann [4] angepasst
λRMF1 =
λ01√
1 + u
v
(0.7)
und eine gute Übereinstimmung erzielt. Hierin ist v die Erstarrungsgeschwindig-
keit, λ01 der ohne RMF ermittelte Primärdendritenabstand und u die Strömungs-
geschwindigkeit. Diese Gleichung gibt die in den Messwerten gefundene Relation
wieder, dass bei gleichen Erstarrungsparametern unter dem Einfluss von Strö-
mungen kleinere Primärdendritenabstände zu erwarten sind. Eine Anpassung der
λ1-Werte der Legierungen, die unter dem Einfluss des rotierenden Magnetfeldes
erstarrt wurden, an ein einfaches Potenzgesetz der Form λ1 = const. · v−b ergibt
einen b-Wert von nahe 0,5. Dies ist eine Bestätigung der Theorie nach Lehmann,
dass Konvektionen in der Schmelze während der Erstarrung zu einer Redukti-
on des Primärdendritenabstandes λ1 mit der Quadratwurzel der Erstarrungsge-
schwindigkeit v führen.
Aus der Anpassung der Messwerte an das Modell von Lehmann kann für jede
Messreihe ein Wert für die Strömungsgeschwindigkeit u in der mushy zone er-
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Abb. 0.9: Vergleich der Primärdendritenabstände der binären AlSi7 und der ternären
Legierung A357 in Abhängigkeit von der Erstarrungsgeschwindigkeit und der angeleg-
ten Magnetfeldstärke (G =3K/mm). Die Messwerte sind an das Hunt und Lu Modell
angepasst.
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Abb. 0.10: Einfluss der Mikrogravitation auf die Mikrostruktur der binären Legierung
Al-6wt.%Si. Dargestellt ist der Primärdendritenabstand als Funktion der Erstarrungs-
geschwindigkeit (G =4K/mm) unter Erdbedingungen erstarrter Proben im Vergleich
zum λ1-Wert einer Probe, die im Labor unter dem Einfluss eines RMF (6mT) erstarrt
wurde und im Vergleich zu den Werten aus den Mikrogravitationsexperimenten (µg)
ohne und mit RMF. Die Messwerte aus Bodenexperimenten ohne RMF sind an das
Hunt und Lu Modell angepasst.
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mittelt werden. Trägt man die nach Lehmann ermittelten u-Werte als Funktion
der magnetischen Feldstärke B auf (s. Abbildung 0.11), so beobachtet man einen
linearen Zusammenhang zwischen u und B
ut ∼ B, (0.8)
was für einen Bereich turbulenter Strömungen nach Gelfgat et al. [5] spricht,
während theoretisch [6] ein laminares Strömungsmuster zu erwarten gewesen wäre
mit
ul ∼ B2. (0.9)
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Abb. 0.11: Aus der Anpassung nach Lehmann ermittelte u-Werte für die Strömungs-
geschwindigkeit als Funktion der angelegten Magnetfeldstärke am Beispiel der A357-
Legierung. Die durchgezogene Linie gibt eine an die Messwerte angepasste lineare Re-
lation wieder; die gestrichelte Kurve entspricht einer quadratischen Anpassung.
Sekundärer Dendritenarmabstand
Während die typischen Merkmale Primärdendritenabstand λ1 und Dendritenspit-
zenradius R der dendritischen Front während der steady-state Erstarrung kon-
stante Werte erreichen, unterliegen die sekundären Dendritenarme dem Prozess
der Vergröberung [7]. Der entscheidende Prozessparameter bei der Dendritenarm-
vergröberung (coarsening) ist die lokale Erstarrungszeit tf , mit der der sekundäre
Dendritenarmabstand λ2 entsprechend folgender Relation [8, 9, 10] verknüpft ist:
λ2 = B · (M · tf ) 13 (0.10)
mit M =
DΓln(cE/c0)
mL(1− k)(c0 − cE) (0.11)
22 Kapitel 0. Kurzfassung
mit der Konstanten B, die der Geometrie der Dendriten Rechnung trägt, dem
Diffusionskoeffizienten D, dem Gibbs-Thomson Koeffizienten Γ, der eutektischen
Konzentration cE , der Ausgangskonzentration c0, der Steigung der Liquiduslinie
mL und dem Verteilungskoeffizienten k.
Die gemessenen sekundären Dendritenarmabstände der prozessierten AlSi7 und
A357 (± RMF) Proben sind in Abbildung 0.12 als Funktion der Erstarrungs-
zeit dargestellt. Mit steigender Erstarrungszeit bzw. abnehmender Erstarrungs-
geschwindigkeit ist ein Anstieg des sekundären Dendritenarmabstandes zu beob-
achten. Die Messwerte weisen eine gute Übereinstimmung mit der theoretischen
Beziehung aus Gleichung 0.10 bei Freigabe des Exponenten b und der Konstanten
B auf (2).
Der Exponent b der AlSi7-Legierung liegt mit einem Wert von 0,31 nah an dem
theoretisch vorhergesagten Wert von 1/3. Die Modelle zur Beschreibung der t1/3f -
Abhängigkeit des sekundären Dendritenarmabstandes unter diffusiven Stofftrans-
portbedingungen nehmen einen konstanten, temperaturunabhängigen Segregati-
onskoeffizienten an. Berücksichtigt man einen Verteilungskoeffizienten, der mit
der Temperatur variiert entsprechend realer Phasendiagramme, ist ein Exponent
mit b < 1/3 zu erwarten. Der Exponent von 0,31 bestätigt also innerhalb seiner
Fehlergrenzen die theoretisch erwartete Abhängigkeit des sekundären Dendriten-
armabstandes von der Erstarrungszeit.
Der b-Wert der A357-Legierung, die ohne den Einsatz des RMF gerichtet erstarrt
wurde, liegt mit b = 0, 358 knapp über dem für diffusive Stofftransportbedin-
gungen erwarteten Wert von 1/3. Dies spricht dafür, dass die ternäre Legierung,
die aufgrund ihres größeren Anteils an interdendritischer Schmelze anfälliger für
interdendritische Konvektionen ist, auf Strömungen reagiert hat, wie schon bei
der Betrachtung des primären Dendritenabstandes diskutiert wurde. Unterstützt
wird diese Vermutung durch die Beobachtung, dass die λ2-Werte der ternären
A357 Legierung bei gleichen Erstarrungsbedingungen kleiner als die der binären
AlSi7 Legierung sind (s. Abbildung 0.12). Nach Gleichung 0.11 ist aufgrund des
größeren Erstarrungsintervalls der ternären Legierung ihre Erstarrungszeit größer
als die der binären Legierung. Es wären also für die A357 Legierung größere se-
kundäre Dendritenarmabstände im Vergleich zur binären Legierung zu erwarten.
Tatsächlich findet man aber ein umgekehrtes Verhalten (s. Abbildung 0.12).
Die b-Werte der A357-Legierungen, die unter dem Einfluss des RMF gerichtet
erstarrt wurden, liegen mit b3mT = 0, 47 und b6mT = 0, 48 deutlich über dem
theoretisch erwarteten Wert von 1/3. Ein b-Wert größer als 1/3 kann nicht auf
der Basis eines variierenden Segregationskoeffizienten begründet werden. Hier ist
die Ursache im konvektiven Stofftransport vor der mushy zone zu suchen, der
durch den gesteigerten Massetransport die Vergröberung der Dendriten erheblich
beschleunigt.
2 mit D = 3 ∗ 10−9[m2/s]
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Statt einer Vergröberung proportional zur dritten Wurzel aus der Zeit ist diese
jetzt nahezu proportional zur Quadratwurzel aus der Zeit. Unter Berücksichtigung
des Modells von Kirkwood [11], der Ergebnisse von Diepers und Beckermann
[12] und des konvektiven Massetranportes bei der Vergröberung nach Ratke und
Thieringer [13] führen Konvektionen in der Schmelze während der Erstarrung zu
einem Vergröberungsgesetz für den sekundären Dendritenarmabstand der Form
λ2 = K · tbf mit b = 1/2 (0.12)
mit der Konstanten K. Ein temperaturabhängiger Verteilungskoeffizient sollte
dann wieder Werte für den Exponenten kleiner als 0,5 liefern. Die Werte, die
aus der Anpassung an die Ergebnisse der Experimente unter dem Einfluss des
rotierenden Magnetfeldes erhalten wurden, bestätigen diese Überlegungen.
Die Beobachtung, dass zunehmender konvektiver Massetransport die Vergröbe-
rung der Sekundärdendriten beschleunigt und zu einem größeren sekundären Den-
dritenarmabstand führt, kann auch in den Experimenten unter Mikrogravitati-
onsbedingungen (s. Abbildung 0.13) wiedergefunden werden.
Lamellenabstand im Eutektikum
Für irreguläre Eutektika wie das der Al-Si Legierungen sind die lamellaren Ab-
stände wesentlich größer als die, die durch das Modell von Jackson und Hunt [14]
vorhergesagt werden, da dieses nur gültig ist für reguläres eutektisches Wachstum
im Extremum. Die lamellaren Abstände λE irregulärer Eutektika liegen zwar auf
der theoretischen ∆T −λ−v Kurve, aber das Wachstum findet weit entfernt vom
Minimum bei größeren λ-Werten in der Nähe des sogenannten Arbeitspunktes λ¯E
statt.
Die gemessenen λE-Werte der mit und ohne RMF prozessierten Al-Si Legierungen
sind als Funktion der Erstarrungsgeschwindigkeit in den Abbildungen 0.15 und
0.16 aufgetragen und an die Beziehung nach Jackson und Hunt [14]
λE = cJH · v−0,5 (0.13)
mit dem anpassbaren Wert cJH angefittet. Eine gute Übereinstimmung zwischen
theoretischer Beschreibung und Messwerten wird gefunden. Zusätzlich sind die
Ergebnisse von Sous [15] von Messungen an der rein eutektischen Legierung Al-
12,6wt%Si in Abbildung 0.15 angegeben.
Überraschenderweise beobachtet man eine Reduzierung des lamellaren Abstan-
des λE beim Übergang von der rein eutektischen Legierung (Al-12wt.%Si) zur
untereutektischen AlSi7 Legierung, die nicht allein durch eine Reduzierung des
Temperaturgradienten (AlSi 12.6 4K/mm, AlSi7 3K/mm) zu erklären ist. Hier
liegt die Ursache im „Wachstumsort“ des Eutektikums. Bei einer rein eutektischen
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Abb. 0.12: Vergleich der sekundären Dendritenarmabstände als Funktion der Erstar-
rungszeit (G =3K/mm) der binären AlSi7 und der ternären A357 Legierung.
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Abb. 0.13: Sekundärer Dendritenarmabstand gerichtet erstarrter AlSi6 Legierungen
als Funktion der Erstarrungszeit aus Labor- (1g) und Mikrogravitationsexperimenten
(µg) ohne und mit dem Einfluss des RMF (B = 6mT). An die λ2-Werte der unter
Laborbedinungen (ohne RMF) erstarrten Proben wurde die Funktion λ2 = 3, 91 · t0,38f
angefittet. Bei den Experimenten unter Laborbedingungen beobachtet man bei Hinzu-
nahme des RMF und damit gesteigertem Massetransport einen deutlichen Anstieg des
sekundären Dendritenarmabstandes, während der Wert für λ2 der unter rein diffusiven
Stofftransportbedingungen (µg) erstarrten Probe deutlich darunter liegt. Der λ2 Wert
aus dem Mikrogravitationsexperiment auf TEXUS 41 (B = 6mT) liegt erwartungs-
gemäß zwischen den Werten der Experimente unter Laborbedingungen mit und ohne
RMF.
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Legierung muss für die Bildung des Eutektikums sowohl die Unterkühlung für die
Al- wie auch die Unterkühlung für die Si-Phase aufgebracht werden, während bei
Wachstum des Eutektikums im interdendritischen Raum die Al-Phase bereits
vorhanden ist und sich nur noch die Si-Phase bilden muss. Da, wie in Abbildung
0.14 dargestellt, die zur Bildung der Si-Phase benötigte konstitutionelle Unter-
kühlung größer ist als die zur Bildung der Al-Phase notwendige konstitutionelle
Unterkühlung, bildet sich im interdendritischen Raum das Eutektikum mit klei-
neren Lamellenabständen aus, im Gegensatz zum freien eutektischen Wachstum
mit nichtisothermer Grenzfläche.
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Abb. 0.14: Zusammenhang zwischen Unterkühlung und Lamellenabstand für im inter-
dendritischen Raum gewachsenes Eutektikum (λE(interd.)) und dem rein eutektischen
Wachstum (λE(freiesEut.)) mit der Krümmungsunterkühlung ∆Tr und der konstitutio-
nellen Unterkühlung für Si ∆Tc(Si) und für Al ∆Tc(Al).
Beim Übergang von der untereutektischen Legierung AlSi7 zur technischen ter-
nären Legierung A357 (Abbildung 6.26) beobachtet man bei gleicher Erstarrungs-
geschwindigkeit und gleichem konstanten Temperaturgradienten von 3K/mm
ebenfalls eine Reduzierung des Lamellenabstandes. Auslöser der hier beobachte-
ten Verfeinerung der eutektischen Mikrostruktur ist der Mg-Anteil der ternären
A357 Legierung. Das Mg reduziert die Grenzflächenspannung des Si, so dass ei-
ne leichtere Anlagerung möglich ist. Der Arbeitspunkt wird zu einem kleineren
Lamellenabstand hin verschoben.
Bei Betrachtung der Abbildung 0.16 scheint es zunächst so, als würde ein Ein-
fluss der erzwungenen Strömungen auf das eutektische Wachstum existieren. Mit
zunehmender Magnetfeldstärke und damit Strömungsgeschwindigkeit scheint der
lamellare Abstand im Eutektikum größer zu werden. Hier muss allerdings darauf
hingewiesen werden, dass der lamellare Abstand im Eutektikum λE der mit und
ohne RMF erstarrten Proben an verschiedenen Probenbereichen gemessen wer-
den musste. Während bei den Proben, die ohne den Einfluss des RMF erstarrt
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Abb. 0.15: Lamellarer Abstand im Eutektikum in Abhängigkeit von der Erstarrungs-
geschwindigkeit der untereutektischen binären AlSi7 und ternären A357 Legierung (G =
3K/mm), sowie Ergebnisse gerichtet erstarrter eutektischer Al-Si12.6 Legierungen nach
Magnin und Trivedi [16] (G = 8K/mm) und Sous [15] (G = 4K/mm).
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Abb. 0.16: Lamellarer Abstand im Eutektikum in Abhängigkeit von der Erstarrungs-
geschwindigkeit und der angelegten Magnetfeldstärke der mit und ohne den Einfluss des
RMF erstarrten ternären A357 Legierung (G = 3K/mm).
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wurden, λE im interdendritischen Raum gemessen werden konnte, war im inter-
dendritischen Raum der Proben, die mit RMF erstarrt wurden, nicht ausreichend
Eutektikum bzw. Si-Lamellen vorhanden, als dass λE hätte vermessen werden
können. Daher wurde bei diesen Proben λE im solutal angereicheten Gebiet der
rein eutektischen Erstarrung vermessen. Blickt man nun zurück zur Diskussion
der in Abbildung 0.15 dargestellten Ergebnisse - Anstieg von λE beim Über-
gang vom eutektischen Wachstum im interdendritischen Raum hin zum freien
eutektischen Wachstum - wird deutlich, dass die Vergrößerung des lamellaren eu-
tektischen Abstands mit zunehmender Strömungsgeschwindigkeit ein Effekt der
Makrosegregation und Konzentrationsänderung ist.
Flächenanteile
Die Messungen der prozentualen Flächenanteile der α-Al-Phase, des binären Eu-
tektikums und des ternären Eutektikums Mg2Si an der binären Legierung Al-
Si7wt.% und der technischen A357-Legierung in Abhängigkeit von der Erstar-
rungsgeschwindigkeit und der angelegten Magnetfeldstärke zeigen, dass über den
gesamten Geschwindigkeitsbereich hinweg die Flächenanteile der jeweiligen Pha-
sen im Rahmen der Fehlergrenzen konstant bleiben. Eine deutliche Beeinflussung
durch die Legierungszusammensetzung oder durch das angelegte RMF ist nicht
zu beobachten. Die über die digitale Bildanalyse ermittelten Anteile der Primär-
phase stimmen innerhalb der Fehlergrenzen mit denen des optisch detektierten
α-Al-Phasenanteils überein (vgl. Abbildung 0.4).
Permeabilität der mushy zone
Wie in den Experimenten gesehen, beeinflussen die durch das rotierende Magnet-
feld erzeugten Strömungen die Mikrostruktur der A357 Proben und führen zur
Makrosegregation. Das Ausmaß der Segregation ist u.a. abhängig von der Per-
meabilität der mushy zone. Mit enger werdendem Primärdendritennetzwerk wird
die Permeabilität des Zweiphasengebietes verringert und die Strömungsgeschwin-
digkeit reduziert.
Ein Maß zur Abschätzung der Permeabilität ist nach Poirier [17] das Verhält-
nis von primärem Dendritenabstand zu sekundärem Dendritenarmabstand λ1/λ2.
Trägt man λ1 gegen λ2 aus dem Bereich des dendritischen Wachstums der oh-
ne und mit rotierendem Magnetfeld erstarrten A357 Proben auf, so beobachtet
man einen linearen Zusammenhang zwischen dem primären Dendritenabstand
und dem sekundären Dendritenarmabstand.
Trägt man das Verhältnis λ1/λ2 als Funktion der angelegten Magnetfeldstärke
auf, so nimmt mit zunehmender Magnetfeldstärke bzw. Strömungsgeschwindig-
28 Kapitel 0. Kurzfassung
keit das Verhältnis λ1/λ2 linear ab (siehe Abb. 0.17). Dieser Sachverhalt sollte in
einem nächsten Schritt zu höheren Magnetfeldstärken und höheren Erstarrungs-
geschwindigkeiten hin überprüft werden. Sollte sich dieser lineare Zusammenhang
bestätigen, so könnte ein einfaches mathematisches Modell aufgestellt werden, um
das Verhältnis von λ1/λ2 vorhersagen zu können, indem man die ermittelten Be-
ziehungen für λ1 bzw. λ2 als Funktion der Erstarrungsparameter ins Verhältnis
zueinander setzt.
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Abb. 0.17: Variation des Verhältnisses λ1/λ2 mit der angelegten Magnetfeldstärke. Mit
zunehmender Magnetfeldstärke bzw. Strömungsgeschwindigkeit nimmt das Verhältnis
λ1/λ2 linear ab.
Zusammenfassung
Inhalt dieser Arbeit war die systematische Analyse des Einflusses von Strömungen
auf das Erstarrungsverhalten von technischen Al-Gusslegierungen. Es sollte wis-
senschaftlich untersucht werden, inwieweit sich konvektive Stofftransportbedin-
gungen auf die Gefügeausbildung während der Erstarrung auswirken. Um die
komplexen Interaktionen zwischen Wärme- und Massetransport und der Entwick-
lung der Mikrostruktur zu vereinfachen, wurden die Experimente unter wohl defi-
nierten thermisch wie magnetisch kontrollierten konvektiven Bedingungen durch-
geführt. Dazu wurden im Rahmen dieser Arbeit aerogel-basierte Ofenanlagen
entwickelt und aufgebaut, die Experimente zur gerichteten Erstarrung binärer
und technischer Al-Si-Gusslegierungen
1. unter rein diffusiven Stofftransportbedingungen unter Mikrogravitation,
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2. unter Laborbedingungen mit natürlicher und erzwungener Konvektion,
3. unter Mikrogravitationsbedingungen unter dem Einfluss erzwungener Strö-
mungen
bei einem konstanten Temperaturgradienten ermöglichten. Die Experimente wur-
den über einen weiten Bereich von Erstarrungsgeschwindigkeiten durchgeführt.
Unter Ausnutzung der optischen Transparenz der Silica-Aerogele wurde der Er-
starrungsverlauf mit hoher räumlicher und zeitlicher Auflösung optisch mittels
einer CCD-Kamera detektiert. Es wurde ein Verfahren entwickelt zur in-situ De-
tektion des primären Festkörperanteils als Funktion der Erstarrungstemperatur.
Die folgenden Schlüsse können aus den Ergebnissen der vorliegenden Arbeit zur
Analyse des Einflusses von Strömungen auf die Gefügeentwicklung gezogen wer-
den:
• Die Kontrolle der Strömung in der Schmelze durch die Anwendung zeitab-
hängiger magnetischer Felder bietet die Möglichkeit zu einer systematischen
Untersuchung des Einflusses von Konvektionen auf die Mikrostruktur von
Al-Gusslegierungen.
• Obwohl die Untersuchungen auf die Effekte im mikroskopischen Bereich fo-
kussiert sind, zeigen die Ergebnisse, dass makroskopische Phänomene (Ma-
krosegregation) bei der Analyse der Experimentergebnisse berücksichtigt
werden müssen. Es zeigt sich, dass das rotierende Magnetfeld eine Strö-
mung in der Schmelze erzeugt, die bis in das Zweiphasengebiet (mushy zone)
reicht. Dadurch wird die gelöste Phase entlang der Längsachse der Probe
angereichert, so dass es zu einer rein eutektischen Erstarrung entlang der
Zentralachse der Probe kommt.
• Bei der gerichteten Erstarrung werden mit steigender Erstarrungsgeschwin-
digkeit die Mikrostrukturparameter Primärdendritenabstand, sekundärer
Dendritenarmabstand und lamellarer Abstand im Eutektikum für eine ge-
gebene Legierungszusammensetzung kleiner.
• Die durch das rotierende Magnetfeld induzierten interdendritischen Strö-
mungen zeigen sich verantwortlich für eine Reduktion des Primärdendri-
tenabstandes und ein Ansteigen des Sekundärdendritenarmabstandes mit
steigender Strömungsgeschwindigkeit.
• Konvektionen in der Schmelze während der Erstarrung führen zu einer Re-
duktion des Primärdendritenabstandes mit der Quadratwurzel der Erstar-
rungsgeschwindigkeit v.
• Die gesteigerte Vergröberung der Sekundärdendriten unter dem Einfluss von
erzwungenen Strömungen wurde experimentell veranschaulicht. Mit zuneh-
mendem konvektiven Stofftransport wird eine Erhöhung des Exponenten im
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Gesetz zur Beschreibung der Vergröberung der Sekundärdendriten von 1/3
auf 1/2 beobachtet. Analytische Voraussagen werden durch die Experimente
bestätigt.
• Der lamellare Abstand im Eutektikum ist nur scheinbar durch erzwungene
Strömungen beeinflussbar. Vielmehr ist er abhängig von der lokalen Kon-
zentration und dem Wachstumsort des Eutektikums.
• Die gemessenen primären Dendritenabstände liegen im Rahmen ihrer
Fehlergrenzen in dem nach dem Hunt und Lu Modell vorhergesagten Werte-
bereich. Das Hunt und Lu Modell ist ausgelegt auf diffusive Stofftransport-
bedingungen und berücksichtigt keinen konvektiven Einfluss. Die Tatsache,
dass sich die Ergebnisse auch aus den Experimenten, die unter dem Einfluss
des RMF durchgeführt wurden, an die Relation von Hunt und Lu anpassen
lassen, zeigt die Unzulänglichkeiten dieses Modells auf.
• Der Vergleich der Bodenexperimente mit den Experimenten unter Mikro-
gravitationsbedingungen zeigt, dass der Effekt natürlicher Konvektion in
den Artemis-Anlagen nicht vermieden werden kann, obwohl sich das Sy-
stem in einem thermischen und solutal stabilen Zustand befindet. In allen
auf der Erde zur Verfügung stehenden Laboranlagen zur gerichteten Er-
starrung ist demnach ohne weitere Hilfsmittel keine ausreichende Kontrolle
über die anlagenspezifischen Strömungen möglich. Experimente unter Mi-
krogravitaionsbedingungen sind dringend notwendig.
• Experimente unter Mikrogravitationsbedingungen (±RMF) ergeben andere
Mikrostrukturen im Vergleich zu Mikrostrukturen aus Experimenten unter
Laborbedingungen. Weitere Experimente (± RMF) mit einer Variation in
den Erstarrungsparametern G und v sind dringend notwendig.
Die Ergebnisse dieser Arbeit zeigen, dass die entwickelte Aerogeltechnologie im
akademischen Bereich der Gießereiforschung ein mächtiges Werkzeug bietet zur
Erforschung des Erstarrungsverhaltens von Gusslegierungen unter konvektiven
Umgebungsbedingungen.
Kapitel 1
EINLEITUNG
Eine wesentliche Herausforderung in der Giessereitechnik besteht in der Herstel-
lung von feinkörnigen, homogenen, fehlstellenfreien Gussgefügen im Gussteil, bei
üblichen Gusswerkstoffen als auch bei zunehmend nachgefragten Legierungssyste-
men mit besonderen Eigenschaften. Als Lösungsansatz dieser Aufgabenstellung
sieht man heutzutage eine intensive Bewegung der Schmelze durch Konvektionen
während der Erstarrung an. Während der Einfluss des diffusiven Materialtrans-
portes auf die Gefügeentwicklung im Wesentlichen verstanden scheint, ist die
Interaktion der Erstarrungsfront mit konvektivem Wärme- und Massetransport
wissenschaftlich noch wenig untersucht und Gegenstand aktueller Forschungs-
arbeiten. Strömungen in der Schmelze können die unterschiedlichsten Ursachen
haben: thermische und solutale Gradienten in der Schmelze, Volumenänderung
während der Erstarrung und nicht zuletzt erzwungene Strömungen durch den
Gießvorgang selbst (Formfüllung) oder auch durch die Anwendung von z.B. ma-
gnetischen Feldern.
Erste Arbeiten zu diesem Thema zeigen, dass Konvektionen auf der Skala eines
einzelnen Dendriten zu einer veränderten Morphologie des Dendriten [18, 19, 12]
oder sogar zur Fragmentierung [20] führen. Bezogen auf die gesamte Probe sind
Konvektionen hauptsächlich verantwortlich für die Makrosegregation [21, 22]. Die
Beeinflussung des Erstarrungsprozesses durch magnetfeldinduzierte Strömungen
lässt wegen der Auswirkungen auf Kornwachstumsreaktionen ein bisher kaum
beachtetes Entwicklungspotential für Werkstoffe und Technologien erwarten. Die
Frage nach einer höheren Effizienz und besseren Kontrollierbarkeit der Herstel-
lung von Stahl-, Aluminium- und Superlegierungen hat bereits zu der Anwendung
der Magnetohydrodynamik im Bereich der Prozessmetallurgie geführt. Magnetfel-
der werden heutzutage eingesetzt, um Metalle zu schmelzen, Schmelzen zu rühren
und zu stabilisieren (magnetische Dämpfung) [23].
Obwohl zur Anwendung von Magnetfeldern bei der Erstarrung bereits Erkennt-
nisse vorliegen, befindet sich dieses Gebiet erst am Anfang seiner Entwicklung.
Die Anwendung zeitabhängiger Magnetfelder als Hilfsmittel zur Erzeugung defi-
nierter Strömungs- und Transportbedingungen ist unlängst nachgewiesen worden
[24, 25]. Zur systematischen Analyse des Einflusses von Strömungen während der
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Erstarrung auf die Gefügeausbildung werden seit kurzem speziell rotierende Ma-
gnetfelder (RMF) eingesetzt, mit denen die Schmelzeströmung kontrolliert und
die Temperatur- und Stoffverteilung beeinflusst werden kann. Speziell in kommer-
ziellen Gieß- und Veredelungsprozessen werden zeitabhängige Magnetfelder mit
dem Ziel eingesetzt, eine feinverteilte, equiaxiale Gefügemorphologie im Gussstück
zu erzeugen.
Im Rahmen dieser Arbeit soll experimentell untersucht werden, inwieweit durch
magnetfeldinduzierte Strömungsvorgänge Einfluss genommen werden kann auf die
Entstehung und den Aufbau des Gefüges von technischen Al-Gusslegierungen. Es
soll analysiert werden, wie Konvektionen, ihre Intensität und die Richtung der
Strömung einwirken auf die Entwicklung der Gefügemorphologie in der dendri-
tischen Übergangszone und die Makro- und Mikrosegregation beeinflussen. Die
enorme Komplexität dieses Phänomens erschwert ein quantitatives Verständnis.
Um die komplexen Interaktionen zu vereinfachen, wurden die Erstarrungsexpe-
rimente unter wohl definierten thermischen wie magnetisch kontrollierten, kon-
vektiven Randbedingungen durchgeführt. Ein einfacher und überschaubarer Er-
starrungsvorgang ist die Technik der gerichteten Erstarrung, die nicht nur eine
moderne Technologie zur Herstellung von Bauteilen mit gerichtetem Gefüge ist,
sondern auch ein ideales Hilfsmittel zur Untersuchung des Erstarrungsverhaltens
von Legierungen. Durch genaue Kontrolle des Erstarrungsvorgangs, seiner Pro-
zessgrößen wie Temperaturgradient und Erstarrungsgeschwindigkeit, lässt sich
ein gewünschtes Gefüge und damit Werkstoffeigenschaften einstellen.
In den neu entwickelten Ofenanlagen Artemis (AeRogel TEchnology for MIcro-
gravity Solidification) können metallische Legierungen und Halbleiter sowohl un-
ter natürlichen Konvektionsbedingungen auf der Erde als auch unter definierten
Strömungsbedingungen gerichtet erstarrt werden. Das Besondere an diesen Anla-
gen im Vergleich zu konventionellen Öfen oder Kristallzuchtanlagen sind die Er-
starrungsbedingungen: Wachstumsgeschwindigkeit und Temperaturgradient vor
der Erstarrungsfront können unabhängig voneinander kontrolliert und während
des Prozesses on-line mit optischen Methoden erfasst und - wenn notwendig -
geändert werden. Möglich wird dies durch die Verwendung von transparenten,
quasi-adiabatischen Silica-Aerogelen als Tiegelmaterial.
Die Arbeiten sind in einer ersten Etappe auf das binäre Modellsystem Al-Si aus-
gerichtet. Gerichtete Erstarrungsprozesse von untereutektischen Al-6wt.%Si und
Al-7wt.%Si Legierungen werden betrachtet. Natürliche Konvektion ist bei diesen
Legierungen in der betrachteten Konfiguration sehr gering. Der Einfluss der Pro-
zessparameter Erstarrungsgeschwindigkeit und Temperaturgradient auf die Gefü-
gekenngrößen primärer Dendritenabstand, sekundärer Dendritenarmabstand und
Abstand im lamellaren Eutektikum wird analysiert.
Anschließend wird eine ternäre, technische, mehrkomponentige Legierung in die
Untersuchungen einbezogen (Al-7wt.%Si-0.6wt.%Mg, A357), um zu klären, in-
wieweit Ausscheidungsreaktionen durch magnetfeldinduzierte Strömungen beein-
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flusst werden können. Der Einfluss der magnetfeldinduzierten Konvektion auf die
Mikrostruktur wird mittels quantitativer Analyse der resultierenden Gefügemerk-
male der gerichtet erstarrten Proben rekonstruiert.
Um eine Basis für die Beschreibung der Zusammenhänge zwischen Prozessgrößen
und Gefügegrößen für irdische Gussprozesse, die immer von Strömungen beein-
flusst werden, zu erhalten, sind Experimente notwendig, die unter rein diffusiven
Transportbedingungen durchgeführt werden. Daher wurde die Aerogel-basierende
Ofeneinheit ARTEX (AeRogel-Technology for TEXUS1) für Erstarrungsexperi-
mente unter Mikrogravitationsbedingungen konstruiert. Bei einem ersten Flug-
experiment im Mai 2001 auf TEXUS 39 wurde eine binäre Al-6wt.%Si Probe
innerhalb von sechs Minuten Mikrogravitationszeit gerichtet erstarrt. Im Dezem-
ber 2004 wurde die um ein Spulensystem erweiterte Flugeinheit ARTEXplus auf
TEXUS 41 geflogen und eine Al-6wt.%Si Probe unter dem Einfluss eines rotie-
renden Magnetfeldes gerichtet erstarrt. Die ermittelten Gefügeparamter werden
mit denen von Erstarrungsexperimenten, die unter natürlichen und erzwungenen
Konvektionsbedingungen durchgeführt wurden, verglichen. Ein deutlicher Ein-
fluss der erzwungenen Strömungen ist festzustellen. Die experimentellen Resultate
bestätigen qualitativ numerische Vorhersagen zur Erstarrung unter konvektiven
Bedingungen, die im Rahmen des ESA-MAP2 Projektes MICAST3 (AO-99-031)
getroffen wurden.
1 TEXUS: Technologische Experimente unter Schwerelosigkeit
2 ESA-MAP: Microgravity Application Project der European Space Agency
3 MICAST: Microstructure Formation in Casting of Technical Alloys under diffusive and
Magnetically Controlled Convective Conditions [26, 27, 28]
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Kapitel 2
THEORETISCHE GRUNDLAGEN
Im folgenden Kapitel werden theoretische Grundlagen der Erstarrung insoweit
dargestellt, wie sie für das Verständnis der vorliegenden Arbeit notwendig sind.
Zunächst werden einige wichtige Begriffe im Zusammenhang mit Erstarrungs-
vorgängen eingeführt. Des Weiteren werden Modelle zur Beschreibung der Mi-
kroseigerung vorgestellt und mögliche Unterkühlungseffekte bei der dendritischen
Erstarrung diskutiert.
2.1 Einführung in den Erstarrungsbegriff
Der Begriff der Erstarrung beschreibt den Phasenübergang von der flüssigen in
die feste Phase, einem Phasenübergang 1. Ordnung, bei dem latente Wärme frei
wird und andere physikalische Größen, wie z.B. die optische Emissivität, Diskon-
tinuitäten aufweisen. Kenntnisse zur Erstarrung von Schmelzen sind vor allem
wichtig bei dem Formgebungsprozess Gießen, einem der häufigsten praktischen
Anwendungsgebiete des Erstarrungsprozesses. „Trotz einer Fülle an Einzelergeb-
nissen über den Erstarrungsverlauf verschiedener Stoffe fällt es bei den Metallen
und Metallegierungen immer noch schwer, aus den zahlreichen Mosaiksteinen der
Erkenntnisse und Vermutungen ein einigermaßen geschlossenes Bild von den hier
zu beobachtenden Erstarrungsvorgängen und den auf sie einwirkenden Einfluss-
größen zu entwickeln“ [29].
Der Prozess der Erstarrung liefert die Ausgangsposition für die Bildung des inne-
ren Werkstoffaufbaus (Gefüge oder Mikrostruktur). Die komplexe Mikrostruktur
einer erstarrten Legierung legt deren mechanische und physikalische Werkstoff-
eigenschaften fest. Beim Erstarrungsprozess entstandene Defekte können zwar
durch sich an das Gießen anschließende Bearbeitungsschritte des gegossenen Bau-
teils, wie z.B. eine Wärmebehandlung, modifiziert, aber nicht vollständig entfernt
werden. Unter technologischen und ökonomischen Gesichtspunkten ist es des-
halb von großem Interesse, Erstarrungsvorgänge durch verschiedene Prozessgrö-
ßen wie Abkühl- und Erstarrungsgeschwindigkeit zu kontrollieren und damit ein
gewünschtes Gefüge und Werkstoffeigenschaften einstellen zu können. Es ist da-
her sinnvoll, die Entstehung der Mikrostruktur - insbesondere bei der Erstarrung
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technischer, mehrkomponentiger Legierungen - zu verstehen und Kenntnisse über
den Zusammenhang zwischen der Mikrostruktur und den Erstarrungsparametern
zu erarbeiten.
2.1.1 Morphologie und Stabilität der Erstarrungsfront
Die Entwicklung der charakteristischen Mikrostruktur eines Werkstoffs wird von
den Bedingungen an der fest-flüssig-Phasengrenzfläche und der Form der fest-
flüssig-Phasengrenzfläche bestimmt. Aufgrund der unterschiedlichen Löslichkei-
ten und Beweglichkeit der verschiedenen Legierungselemente in der Schmelze
und der festen Phase entsteht vor der Phasengrenze ein Konzentrationsaufstau
der im Festkörper schwerer löslichen Komponenten. Das Phänomen der Seige-
rung beschreibt die Konzentrationsinhomogenitäten im erstarrenden Festkörper.
Während die Makroseigerung Konzentrationsunterschiede bezogen auf die Grö-
ße des gesamten Gussstücks kennzeichnet, bezieht sich die Mikroseigerung auf
Konzentrationsunterschiede in der Größenordnung eines Korns und der interden-
dritischen Räume im Mikrometer-Bereich.
Der sogenannte Verteilungskoeffizient k charakterisiert das Seigerungsverhalten
eines Elementes. Setzen wir zunächst voraus, dass bei Verwendung konventionel-
ler Wachstumsgeschwindigkeiten (v < 1mm/s) an der Phasengrenze ein lokales
Gleichgewicht vorliegt zwischen der flüssigen und der festen Phase einer metalli-
schen Legierung. Unter diesen Bedingungen beschreibt der Verteilungskoeffizient
k eines Elementes i das Verhältnis der Soliduskonzentration cs des Elementes in
der Legierung zu der entsprechenden Liquiduskonzentration cl bei der Tempera-
tur T . Der Verteilungskoeffizient ist dabei so definiert, dass k kleiner als 1 ist,
wenn die Liquidustemperatur Tl mit steigender Konzentration des Elementes i
abnimmt.
ki(T ) =
(
cs
cl
)
i
(2.1)
Die Löslichkeiten der einzelnen Legierungselemente einer Legierung sind aller-
dings unterschiedlich groß. Die in der festen Phase schwerer löslichen Komponen-
ten werden an der flüssig-fest-Phasengrenze ‘abgestoßen’ und diffundieren zurück
in die Schmelze. Die Folge ist ein Aufstau der im Festkörper schwerer löslichen
Komponenten vor der Phasengrenze (Mikroseigerung), der zu einer Erhöhung der
Konzentration der schwerer löslichen Komponenten vor der Phasengrenze und da-
mit zu einer Erniedrigung der lokalen Gleichgewichts-Liquidustemperatur führt.
Vor der Erstarrungsfront fällt trotz steigendem Temperaturgradienten die Tempe-
ratur lokal unter die Liquidustemperatur (vgl. Abb. 2.1): An der Erstarrungsfront
ensteht eine Konzentrationserhöhung um ∆c0 der gelösten Komponente auf c0/k.
In der Schmelze fällt die Konzentration exponentiell auf c0 ab:
cl = ∆c0 exp
(
− v
Dl
z
)
(2.2)
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mit der Erstarrungsgeschwindigkeit v und dem Diffusionskoeffizienten Dl. Der
Konzentrationsaufstau cl − c0 vor der Erstarrungsfront senkt die Liquidustem-
peratur Tl. Das aufgebaute Konzentrationsprofil führt zu einem Gradienten der
Liquidustemperatur. Wenn der Verlauf der wahren Temperatur Tq vor der Pha-
sengrenze (Temperaturgradient in der Schmelze) nun flacher ist als der der Gleich-
gewichtstemperatur Tl, ist die Schmelze konstitutionell unterkühlt. Tritt wäh-
c
0
c
0
/k
v
cl
D/v
z
Tl(c0)
z
Tl
Tq
0
∆c
0
Tl
∆T
0
c
0
c
0
/k
Ts(c0)
Abb. 2.1: Morphologische Instabilität einer Legierung. Ist der Verlauf der wahren Tem-
peratur Tq vor der Phasengrenze flacher als der der Gleichgewichtstemperatur Tl, tritt
konstitutionelle Unterkühlung auf, die zur Instabilität der Phasengrenze führt (nach
Kurz und Fisher [10]).
rend des Erstarrungsprozesses eine in die Schmelze vorwachsende Störung an der
flüssig-fest-Phasengrenze auf, so findet diese in diesem Bereich bessere Wachs-
tumsbedingungen als an der Phasengrenze. Der lokale Konzentrationsgradient
wird an dieser Stelle noch verstärkt. Die anfangs ebene Erstarrungsfront wird
instabil, und die wandernde Phasengrenze bricht auf.
Das Tillerkriterium [30] stellt die Grenzbedingung für das Auftreten der konsti-
tutionellen Unterkühlung dar und verknüpft die kritische Geschwindigkeit v und
den Temperaturgradienten G, bei denen die Phasengrenze instabil wird, mit dem
Erstarrungsintervall ∆T0, dem Diffusionskoeffizienten Dl und der Steigung der
Liquiduslinie mL: (
G
v
)
k
=
∆T0
Dl
= −mL∆c0
D
(2.3)
Sobald das Verhältnis von G und v das Kriterium (G/v) unterschreitet, kann eine
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planare Erstarrungsfront nicht mehr stabil weiterwachsen. Der Konzentrations-
aufstau erhöht sich mit zunehmender Erstarrungsgeschwindigkeit, der G/v-Wert
wird kleiner, die konstitutionelle Unterkühlung nimmt zu und die anfangs planare
Phasengrenze nimmt zunächst eine zellulare, dann dendritische Struktur an.
Bereits 1964 haben Mullins und Sekerka [31] die zeitliche Entwicklung einer si-
nusförmigen Störung der fest-flüssig-Phasengrenzfläche betrachtet. In ihrer Stabi-
litätsanalyse untersuchten sie, unter welchen Umständen sich infinitesimal kleine
Störungen in Form von sinusförmigen Überlagerungen an einer planaren Grenz-
fläche weiterentwickeln oder zurückbilden können und ebenes Wachstum favo-
risiert wird. Die Stabilitätsanalyse gibt einen bestimmten Wellenlängenbereich
vor, innerhalb dessen sich für einen bestimmten Erstarrungsgeschwindigkeitsbe-
reich Störungen stabil ausbreiten können. Wird eine kritische Geschwindigkeit va
überschritten,
va =
∆T0D
kΓ
(2.4)
wird letzlich wieder eine planare Erstarrung, die sogenannte „absolute Stabilität“,
erreicht, und die Grenzfläche wird wieder stabil (vgl. Abb. 2.2). Γ ist der Gibbs-
Thomson-Koeffizient der Krümmungsunterkühlung (siehe Gleichung 2.6).
Abb. 2.2: Erstarrungsmorphologie als Funktion des Temperaturgradienten G und der
Erstarrungsgeschwindigkeit v (nach Kurz und Fisher [10]).
Mullins und Sekerka beschreiben das Aufbrechen der planaren Erstarrungsfront
mit Hilfe des dynamischen Perturbationsmodells, das zusätzlich zum Kriterium
der konstitutionellen Unterkühlung die Effekte infolge der Oberflächenspannung
der gekrümmten Phasengrenze (Kapillareffekte, Krümmungsunterkühlung) be-
rücksichtigt. Wichtige Ergebnisse ihrer Analyse sind, dass die solutale Unterküh-
lung ∆Tc eine destabilisierende Wirkung auf die Grenzfläche hat, während der
Kapillareffekt stabilisierenden Einfluss auf die Grenzfläche hat.
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Ein Festkörper mit einer gekrümmten Oberfläche besitzt, wie der Gibbs-
Thomson-Effekt beschreibt, einen niedrigeren Schmelzpunkt als derjenige mit ei-
ner planaren Oberfläche. Die daraus folgende Krümmungsunterkühlung ∆Tr mit
dem Krümmungsradius Rk der Fläche ergibt sich nach Ratke und Voorhees [32]
aus:
∆Tr =
2Γ
Rk
, (2.5)
wobei der Gibbs-Thomson-Effekt beschrieben wird durch:
Γ =
TLσ
∆H
(2.6)
mit der Schmelzwärme ∆H und der Grenzflächenspannung σ. Für Metalle liegt
Γ in einer Größenordnung von 10−7Km.
Ebenfalls einen Beitrag zur Absenkung der Grenzflächentemperatur gegenüber
der Gleichgewichts-Liquidustemperatur leistet die sog. Gradientenunterkühlung
∆Tg. Innerhalb des Zweiphasengebietes steigt die Konzentration der interdendri-
tischen Schmelze von cl∗ an den Dendritenspitzen bis auf die eutektische Kon-
zentration cE am Dendritengrund an. Aufgrund dieses Konzentrationsgradienten
diffundiert die gelöste Substanz (solute) in Wachstumsrichtung und verursacht
einen zusätzlichen Aufstau ∆cg an den Dendritenspitzen. Unter der Annahme,
dass innerhalb der interdendritischen Schmelze kein Konzentrationsgradient senk-
recht zur Wachstumsrichtung auftritt, ist die Diffusion innerhalb eines kleinen
Volumenelementes weit entfernt von den Dendritenspitzen ein eindimensionales
Problem. Mittels des Ansatzes von Bower et al. [33] beschreibt Laxmanan [34]
die infolge des interdendritischen Konzentrationsgradienten auftretende Gradien-
tenunterkühlung ∆Tg als:
∆Tg = −ml∆cg = DlGl
v
(2.7)
Streng genommen gilt dieses analytische Modell nur für zellulare Erstarrungs-
fronten, da bei einer dendritischen Sruktur die Diffusion der gelösten Substanz in
Wachstumsrichtung durch die vorhandenen Seitenarme behindert wird.
Aus den vorangegangenen Überlegungen folgt, dass sich die Gesamtunterkühlung
∆T der Dendritenspitzen bei Experimenten zur gerichteten Erstarrung bei kon-
ventionellen Erstarrungsgeschwindigkeiten aus folgenden Beiträgen zusammen-
setzt:
∆T = ∆Tc +∆Tr +∆Tg. (2.8)
In Abbildung 2.3 wird veranschaulicht, wie sich die einzelnen Unterkühlungsterme
aus Gleichung 2.8 auswirken.
2.1.2 Mikroseigerungsmodelle
Bis heute existiert kein ’Gesamt’-Modell, das den komplexen Prozess der dendri-
tischen Erstarrung vollständig beschreiben könnte. In der Literatur sind verschie-
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dene Ansätze zur Beschreibung des Mikroseigerungsverlaufes bei der Erstarrung
binärer Legierungen zu finden, deren Randbedingungen eingeschränkt sind, um
das Problem analytisch lösbar zu halten. Mittlerweile existieren Modelle, die bis-
lang vernachlässigte Effekte (z.B. Temperaturabhängigkeit des Segregationskoef-
fizienten, Rückdiffusion im Festkörper, Vergröberungseffekte) berücksichtigen, so
dass für die Mikrostruktur charakteristische Größen, wie z.B. der Dendritenab-
stand, in zufriedenstellender Übereinstimmung mit experimentellen Resultaten
beschrieben werden können. Für ternäre und höher komponentige Legierungen
stehen bislang nur Modifikationen der für binäre Systeme entwickelten Ansätze
zur Verfügung.
cc0 cl*ccs*
Tl
T
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T
Tr,l
∆T
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∆T
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Abb. 2.3: Die einzelnen Beiträge zur Gesamtunterkühlung der Dendritenspitzen, darge-
stellt in einem Ausschnitt eines Phasendiagramms einer binären eutektischen Legierung.
Die Krümmungsunterkühlung ∆Tr bewirkt eine Absenkung der Liquidustemperatur Tl
der Schmelze mit der Ausgangskonzentration c0. Die Gradientenunterkühlung ∆Tg und
die konstitutionelle Unterkühlung ∆Tc führen, der durch ∆Tr verschobenen Liquidusli-
nie folgend, zu einer Konzentration der Schmelze cl∗ an der Phasengrenzfläche, die mit
einem Festkörper der Konzentration cs∗ bei der Temperatur T∗ im Gleichgewicht steht.
Im Folgenden wird ein kurzer Überblick über die quantitative Beschreibung der
Mikroseigerung gegeben. Ziel der Betrachtungen ist es, den sog. Festkörperanteil
fs in Abhängigkeit von der Temperatur zu bestimmen. Bei einer Legierung, deren
Erstarrung über einen Temperaturbereich verläuft, wird das Zweiphasen-Gebiet,
in dem flüssige und feste Phase gleichzeitig nebeneinander vorliegen (mushy zone),
durch den Festkörperanteil als Funktion der Zeit beschrieben. Dieser berechnet
sich nach der folgenden Gleichung:
δfs(T )
δt
=
δfs
δT
δT
δt
(2.9)
2.1 Einführung in den Erstarrungsbegriff 41
Der Anteil fester Phase fs ist eine Funktion der Temperatur. Am Anfang der
Erstarrung ist sein Wert Null - nur flüssige Schmelze ist vorhanden. Am Ende der
Erstarrung ist die gesamte Schmelze in einen Festkörper umgewandelt worden und
fs nimmt den Wert 1 an. fs(T ) bestimmt die Entwicklung der latenten Wärme
im Gussteil.
Im Falle der gerichteten Erstarrung einer binären Legierung mit planarer Phasen-
grenze ist das Seigerungsverhalten relativ einfach zu beschreiben. Im Folgenden
werden die beiden Extremfälle der Mikroseigerungsmodelle, das Modell nach He-
bel und das Scheil-Modell, dargestellt, sowie das Modell von Tiller und Chalmers
und das numerische Modell von Brody und Flemings, das zwischen den beiden
Extremfällen anzusiedeln ist. Die Dendriten werden in den Betrachtungen häu-
fig zu Zellen in Form von Nadeln oder Rotationsellipsoiden vereinfacht, um eine
quantitative, analytische Beschreibung der Konzentrationsverteilung quer über
einen Dendriten zu ermöglichen. Berechnet wird dabei die Entwicklung des An-
teils fester Phase fs in einem kleinen Volumenelement senkrecht zur Wachstums-
richtung, das sich über die halbe Breite des primären Dendritenabstandes λ1 er-
streckt. Mit Hilfe dieser Modelle lässt sich die Entwicklung des Festkörperanteils
mit der Temperatur bestimmen. Ergebnisse dieser Betrachtungen werden später
mit dem optisch bestimmten Festkörperanteil im Kapitel Diskussion verglichen.
Des Weiteren wird vereinfachend k = konstant angenommen und die Schmelze
um die Dendriten als absolut homogen angesehen.
Betrachten wir zunächst den möglichen Extremfall, dass die Erstarrung unter
Gleichgewichtsbedingungen erfolgt, d.h. es findet ein vollständiger Konzentrati-
onsausgleich in der Schmelze und eine vollständige Diffusion im Festkörper statt.
Für die Diffusionskoeffizienten im Flüssigen Dl wie im Festen Ds gilt dann:
Dl →∞ (2.10)
Ds →∞. (2.11)
Unter Gleichgewichtsbedingungen muss die Erstarrung unendlich langsam erfol-
gen. Die Entwicklung der Konzentration folgt als Funktion der Temperatur dem
Phasendiagramm. Für den absoluten Gleichgewichtsfall wird der Konzentrations-
verlauf wie folgt beschrieben (mit der Ausgangskonzentration c0, der Konzentra-
tion im Flüssigen cl und im Festen cs, sowie dem Anteil flüssiger fl und fester
Phase fs) :
csfs + clfl = c0 (2.12)
Mit Hilfe der obigen Massenbilanzgleichung, dem Verteilungskoeffizienten k =
cs/cl und der Beziehung fs + fl = 1 kann der Verlauf der Konzentration im
Festkörper cs als Funktion des erstarrten Festkörperanteils fs in Form des Hebel-
gesetzes beschrieben werden:
cs = c0 · k
1− fs(1− k) (2.13)
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bzw.
cl = c0 · 1
1− fs(1− k) (2.14)
Ist die Schmelze vollständig erstarrt, gilt fs = 1, und aus Gleichung 2.12 folgt,
dass cs = c0 ist und sich somit im Kristall wieder eine homogene Konzentrations-
verteilung ergibt. Die Hebelbeziehung kann nach fs aufgelöst werden:
fs =
cl − cs
cl(1− k) (2.15)
Unter Berücksichtigung der Beziehungen für die Solidus- und Liquiduskurven
A
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T
Tl
c0 c0/kcl
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cs B
Abb. 2.4: Schematische Darstellung der Beziehung zwischen Konzentration und Tem-
peratur in einem binären eutektischen Phasendiagramm.
aus dem Phasendiagramm in Abb. 2.4 gilt
Tl = Tm −mlcl (2.16)
Ts = Tm −mscs. (2.17)
Mit Tm dem Schmelzpunkt des lösenden Elementes, Tl der Liquidus- und Ts der
Solidustemperatur und den Steigungen der Liquidus- und Soliduslinie ml und ms
erhält man für den Anteil fester Phase im Bereich des Zweiphasengebietes (mushy
zone) bei der Temperatur T unter Gleichgewichtsbedingungen
fs =
1
1− k
(
Tl − T
Tm − T
)
, (2.18)
wobei Tl der Schmelzpunkt der Legierung mit der Konzentration c0 ist.
Ein Beispiel für die Gleichgewichtserstarrung aus der Praxis sind Fe-C-
Legierungen mit der Primärerstarrung von δ−Fe. Hier erfolgt die Diffusion der in-
terstitiell eingelagerten Kohlenstoffatome schnell genug, um die Voraussetzungen
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des Gleichgewichtsmodells zu erfüllen [35]. Die Diffusionskoeffizienten in Schmelze
und Festkörper liegen lediglich eine Größenordnung auseinander (Dl = 2 ·10−8m2s ,
Ds = 6 · 10−9m2s ).
In technischen Erstarrungsvorgängen sind Gleichgewichtsbedingungen im Allge-
meinen jedoch kaum zu realisieren. Die Erstarrung des Gussteils erfolgt im All-
gemeinen schneller, als dass vollständiger Konzentrationsausgleich im Flüssigen
wie im Festen stattfinden könnte. Typischerweise sind die Diffusionskoeffizienten
im festen Metall bis zu drei Größenordnungen kleiner als in der entsprechenden
Schmelze, d.h. die Diffusion im Festkörper ist gegenüber der in der Schmelze sehr
klein. Zum Beispiel liegt der Diffusionskoeffizient für Al-Si Legierungen in der
Schmelze bei rund Dl = 3 · 10−9m2s , während der Diffusionskoeffizient für den
Festkörper nur noch Ds = 1 · 10−12m2s beträgt [10]. Aufgrund dieses geringen
Diffusionskoeffizienten im Festen weisen Al-Si Legierungen im interdendritischen
Raum eine annähernd eutektische, Si-reiche Zusammensetzung auf.
Der Extremfall, dass in der Schmelze durch Diffusion vollständiger Konzentrati-
onsausleich stattfindet (Dl →∞), während im Festkörper keine Diffusion auftritt
(Ds = 0), wird durch das Scheil-Modell beschrieben [36]. Während der Erstarrung
ändert sich der Anteil der festen Phase dfs. Die daraus resultierende Konzentra-
tionsdifferenz (c∗l − c∗s) führt zu einem gleichmäßigen Anstieg der Konzentration
dcl in der Restschmelze (1− fs). Über die Massenbilanz
(c∗l − c∗s)dfs = dcl(1− fs) (2.19)
mit (c∗l − c∗s) = cl(1− k) und Integration von∫ cl
c0
dcl
(1− k)cl =
∫ fs
0
dfs
1− fs (2.20)
erhält man:
cl = c0(1− fs)k−1 (2.21)
bzw.
c∗s = kc0(1− fs)k−1 (2.22)
Bei Systemen mit lückenloser Mischkristallbildung ist das Scheil-Modell nicht an-
wendbar, da hier k nicht als konstant angenommen werden darf. Bei vollständiger
Erstarrung fs → 1 wird die Konzentration cs∗ → ∞. In der Realität tritt dieser
Fall nicht ein, da vor dem Erreichen des Endpunktes der Erstarrung in der eu-
tektischen Reaktion Eutektikum ausgeschieden wird. Umformung der Gleichung
2.22 nach fs :
fs = 1−
(
cl
c0
) 1
k−1
(2.23)
Berücksichtigt man die Beziehungen 2.16 und 2.17, ergibt sich:
fs = 1−
(
Tm − T
Tm − Tl
) 1
k−1
. (2.24)
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Im realen Gießprozess wird das Erstarrungsverhalten immer zwischen den bei-
den Extrema „Scheil“ und „Hebel“ liegen, wobei die Richtung der Abweichung
davon abhängt, inwieweit die Festkörperdiffusion zum Tragen kommt. Für die-
sen Zwischenbreich entwickelten H.D. Brody und M.C. Flemings 1966 ein Modell
[37], bei dem der Diffusionskoeffizient im Festen als endlich angenommen wird
(Ds 6= 0, Ds 6= ∞), d.h. dass bei diesem Modell bei interdendritischer Seigerung
der Einfluss der Rückdiffusion (Diffusion im Festen) berücksichtigt wird, da die
Diffusionsgrenzschicht δs in derselben Größenordnung liegt wie die typische Dif-
fusionslänge. Es wird weiterhin vorausgesetzt, dass die Diffusionsgeschwindigkeit
in der Schmelze hoch genug ist (Dl →∞), um die Bildung eines Konzentrations-
aufstaus vor der Phasengrenze zu verringern bzw. zu vermeiden.
Unter Berücksichtigung der Rückdiffusion im Festen gilt für die Massenbilanz
(Herleitung siehe [38]):
(cl − c∗s)dfs = (1− fs)dcl +
δs
2l
dc∗s (2.25)
wobei δs die Dicke der Grenzschicht der Rückdiffusion im Festen ist:
δs =
2Ds
v
(2.26)
und l eine charakteristische Diffusionslänge ist. Bei zellularem Wachstum ent-
spricht diese charakteristische Länge dem halben Zellenabstand, während sie für
dendritische Erstarrung und damit für die meisten Gießprozesse durch den halben
sekundären Dendritenarmabstand λ2
2
beschrieben wird. Durch Integration erhält
man:
c∗s = kc0[1− (1− 2kα)fs]
k−1
1−2kα (2.27)
mit der Fourierschen Kennzahl bzw. der dimensionslosen Zeit
α =
4Ds · tf
λ2
, (2.28)
einem Parameter für die Rückdiffusion, wobei tf die lokale Erstarrungszeit ist und
λ die charakteristische Rückdiffusionslänge kennzeichnet. Im Modell von Brody
und Flemings geht damit zum ersten Mal die Erstarrungszeit tf in ein Modell
ein. Mit den Beziehungen zwichen Temperatur und Konzentration gemäß den
Gleichungen 2.16, 2.17 und Auflösung nach fs folgt:
fs =
1
1− 2kα
[
1−
(
Tm − T
Tm − Tl
) 1−2kα
k−1
]
. (2.29)
Bei Vernachlässigung der Diffusion im Festen, d.h. Ds = 0 und folglich α = 0
vereinfachen sich die Gleichungen 2.27 und 2.29 zum Scheil-Modell. Für Ds →∞
bzw. α = 0.5 geht die Brody/Flemings-Beziehung wieder in das Hebel-Gesetz
über.
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In einem weiteren Modell wird von Clyne und Kurz [39] der Tatsache Rechnung
getragen, dass für α > 0.5 rechnerisch die Zusammensetzung des zum Ende der
Erstarrung gebildeten Festkörpers kleiner als c0 ist. Sie ersetzen den Parameter
α durch einen modifizierten Term, der für große Diffusion gegen den Wert 0.5
strebt:
α′ = α ·
[
1− exp
(
− 1
α
)]
− 1
2
exp
(
1
2α
)
(2.30)
Bei α = 0 bleibt α′ = 0, allerdings geht α′ gegen 0.5 bei α → ∞ bzw. Ds = ∞,
und somit ergibt die Gleichung 2.29 das Hebel-Gesetz.
Das erweiterte Modell von Bower, Brody und Flemings [33] berücksichtigt, dass
bei gerichteter Erstarrung die interdendritische Seigerung beeinflusst wird durch
eine makroskopische solutale Diffusion in der Schmelze in der Form:
cs = k · c0 ·
[
a∗
k − 1 +
(
1− a
∗ · k
k − 1
)
· (1− fs)k−1
]
(2.31)
mit dem Term a∗
a∗ =
G ·Dl
m · v · c0 , (2.32)
der ausdrücklich die Diffusion im Flüssigen Dl berücksichtigt. m steht für die
Steigung der Liquiduslinie, v steht für die Erstarrungsgeschwindigkeit und G für
den aufgeprägten Temperaturgradienten. Für sehr große Erstarrungsgeschwindig-
keiten (a∗ << 1) geht die Gleichung 2.32 in die Scheil-Gleichung 2.24 über.
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Hebelgesetz-Modell
- isothermer Konzentrationsausgleich cs =
k·c0
1−(1−k)fs
in der Schmelze und im Festkörper.
fs =
TL−T
(1−k)(Tm−T )
Scheil-Modell
- isothermer Konzentrationsausgleich cs = kc0(1− fs)(k−1)
in der Schmelze,
- keine Diffusion im Festkörper. fs = 1−
(
Tm−T
Tm−TL
)( 1
k−1
)
Brody-Flemings-Modell
- isothermer Konzentrationsausgleich cs = kc0[1− (1− 2kα)fs]
k−1
1−2kα
in der Schmelze,
- Diffusion im Festkörper. fs = 11−2kα
[
1−
(
Tm−T
Tm−TL
) 1−2kα
k−1
]
mit α = 4Ds·tf
λ2
Bower-Brody-Flemings-Modell
- isothermer Konzentrationsausgleich cs = c0
[
vc
v
+ k
(
1− vc
v
)
(1− fs)k−1
]
in der Schmelze,
- keine Diffusion im Festkörper, fs = 1−
[(
Tm−T
Tm−TL
− vc
kv
)
v
v−vc
] 1
k−1
- Vorwärtsdiffusion im Flüssigen.
Tab. 2.1: Überblick der theoretischen Modelle zur Mikroseigerung in binären Systemen
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2.2 Gefügecharakterisierung
Erstarrt eine metallische Legierung, so ist die am Häufigsten beobachtete Fest-
körpermorphologie die dendritische Mikrostruktur [40]. Die Untersuchung und
Charakterisierung dendritischer Strukturen erstarrter Legierungen, ihrer Entste-
hung und gleichzeitig auftretender Mikrosegregation ist von großem Interesse, da
diese Gefügestrukturen charakteristisch sind für viele Materialien, die heutzutage
im Bereich der Ingenieurwissenschaften verwendet werden und die mechanischen
Eigenschaften des jeweiligen Materials stark beeinflussen [41, 42].
Die dendritische Mikrostruktur ist eine Anordnung von primären, sekundären,
tertiären Dendritenarmen, die ein komplexes Netzwerk bilden (Abbildung 2.5),
dessen interdendritische Zwischenräume mit Eutektikum und/oder intermetalli-
schen Phasen gefüllt sind.
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Abb. 2.5: Schematische Darstellung der Gefügeparameter: LMZ = Länge des Zwei-
phasengebietes (mushy zone), λ1 = primärer Dendritenabstand, λ2 = sekundärer Den-
dritenarmabstand, R = Dendritenspitzenradius.
Im allgemeinen erzeugt dendritisches Wachstum eine Mikrosegregation des gelö-
sten Stoffs (solute), die die mechanischen Eigenschaften des Materials beeinflusst.
Es wurde beobachtet, dass, bedingt durch eine schnellere Homogenisierung und
geringere Mikrosegregation [43, 7], feinere dendritische Strukturen zu besseren
mechanischen Eigenschaften führen [44]. Eigenschaften wie die Zugestigkeit und
Duktilität eines Werkstoffs werden gemäß Grugel [41] durch die Größenordnung
der Primärdendriten beeinflusst, während sekundäre und tertiäre Dendriten da-
zu beitragen, störende interdendritische Phasen zu isolieren. Die meisten Ex-
perimente haben gezeigt, dass die Mikrostrukturparameter primärer Dendriten-
abstand λ1, sekundärer Dendritenarmabstand λ2, Dendritenspitzenradius R und
Ausdehnung des Zweiphasengebietes (mushy zone) LMZ kleiner werden, wenn die
Erstarrungsparameter Temperaturgradient G und Erstarrungsgeschwindigkeit v
bei konstanter Ausgangskonzentration c0 zunehmen [45].
Die oben genannten Beobachtungen haben in den letzten 20 Jahren zur Ent-
wicklung von zahlreichen Skalierungsgesetzen zwischen Erstarrungsbedingungen
(v, G, c0) und Mikrostrukturparametern (λ1, λ2, R, LMZ) geführt [46, 47, 48].
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Werden während des Erstarrungsprozesses sowohl die Erstarrungsgeschwindigkeit
v als auch der Temperaturgradient G unabhängig voneinander kontrolliert und
konstant gehalten (steady state), ist der Dendriten(arm)abstand eine Funktion
von G und v in der vereinfachten Form [49]:
λ1, λ2 = K ·G−a · v−b (2.33)
mit K als Funktion der Konzentration. Variieren dagegen v und G während
eines Erstarrungsprozesses mit der Zeit (unsteady-state), wird der Dendri-
ten(arm)abstand in Abhängigkeit von der Kühlrate T˙ = G · v beschrieben als:
λ1, λ2 = K · (G · v)−c (2.34)
2.2.1 Dendritisches Wachstum
Vor allem in Metallen, Metalllegierungen und Systemen, die eine ähnlich niedrige
Schmelzentropie besitzen, ist dendritisches Wachstum die am häufigsten auftre-
tende Form der Erstarrung. Die Bezeichnung Dendrit kommt aus dem Griechi-
schen (δǫνδρoσ = Baum) und verweist auf die verästelte, baumartige Struktur
des dendritischen Gefüges (siehe Abbildung 2.6).
Dendritisches Wachstum ist eine Kopplung zweier Wachstumsprozesse, die nach
bisherigem Kenntnisstand voneinander unabhängig sind: Die Störungen an der
Grenzfläche wachsen verstärkt in lateraler Richtung, da sie in dieser Richtung
stets die gelöste Substanz(en) abweisen können. Die ursprünglich gestörte Grenz-
fläche geht (bei konstantem Gradienten) in eine zellulare Struktur über. Bei weiter
steigender Erstarrungsgeschwindigkeit entstehen Dendriten (vgl. Abbildung 2.2).
Dieses stationäre Wachstum der Dendritenstämme wird überlagert von der nicht
stationären Entstehung und Entwicklung der Dendritenarme [50]. Durch experi-
mentelle Untersuchungen können die Wachstumsbedingungen bestimmt werden,
unter denen sich eine ebene, zellulare oder dendritische Phasengrenze ausbildet.
Das Wachstum eines Dendriten hängt vor allem vom (diffusionskontrollierten)
Wachstum seiner Dendritenspitze ab. Im Folgenden wird von einem gerichteten
dendritischen Wachstum ausgegangen, bei welchem dem System von Außen ein
positiver Temperaturgradient aufgeprägt wird und die bei der Erstarrung frei-
werdende latente Wärme über den Festkörper abtransportiert wird. Bisher wird
in den meisten Modellen zum dendritischen Wachstum die Zeitabhängigkeit der
Form der Dendriten vernachlässigt, da die sich entwickelnde Form der Phasen-
grenze a priori nicht bekannt ist und selbst einen Teil der Lösung darstellt. Daher
wird das komplexe Problem der mit freien Grenzflächen wachsenden Phasen-
grenze (free boundary problem) auf den Fall stationärer Wachstumsbedingungen
reduziert. Es wird angemommen, dass die flüssig-fest-Phasengrenze in einer form-
erhaltenden Weise mit konstanter Rate wächst [51]. Damit sind diese Modelle al-
lerdings darauf beschränkt, unverzweigte parabolische Nadeln mathematisch zu
beschreiben.
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Abb. 2.6: Bild eines Dendriten einer Al-Cu-Ag Legierung mit sekundären Dendriten-
armen an den Seiten des Primärdendritenstammes.
Eine erste Beschreibung der Dendritenspitze als Paraboloid erfolgte 1935 durch
Papapetrou [52]. Ivantsov [53] gelang es 1947 als erstem, das Diffusionsproblem zu
lösen. Er setzte über die solutale Peclet-Zahl Pc die Erstarrungsgeschwindigkeit v
und den Dendritenspitzenradius R in Beziehung zueinander. Zur eindeutigen Lö-
sung der Ivantsovfunktion ist eine weitere Gleichung notwendig: Dem marginalen
Stabilitätskriterium [54] folgend, wird der Dendritenspitzenradius Rs gleich der
kürzesten Wellenlänge λi gesetzt, für die eine planare Phasengrenze instabil wird
bzw. bei der gerade ein stabiles Wachstum der Dendritenspitze möglich ist:
Rs = λi (2.35)
Folgende Annahmen gelten im Hinblick auf die Erstarrung im Silica-Aerogeltiegel
und den verwendeten Erstarrungsgeschwindigkeiten:
• der Temperaturgradient in der Schmelze ist klein (3 - 4 K/mm).
• Pc ≪ 1, d.h. die Probe wird mit mäßigen Erstarrungsgeschwindigkeiten
prozessiert.
Unter diesen Bedingungen führt eine Näherung der Gleichung 2.35 zu einer Lö-
sung des Diffusionsfeldes vor der Dendritenspitze, die 1981 von Kurz und Fisher
[47] gefunden wurde:
R2s · v = 4π2
DΓ
∆T0k
= konst. (2.36)
Aus dieser Gleichung kann bei einer einfachen Beschreibung des Dendriten als
Ellipse der primäre Dendritenabstand abgeleitet werden, der im nachfolgenden
Kapitel behandelt werden wird. Allerdings ist es bis heute nicht gelungen, die
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Entwicklung der komplexen, dendritischen Mikrostruktur während der Erstar-
rung vollständig zu beschreiben und eine ausreichende Übereinstimmung mit ex-
perimentellen Ergebnissen zu erzielen [51].
2.2.2 Der primäre Dendritenabstand
Der primäre Dendritenabstand ist einer der wichtigsten Parameter zur Beschrei-
bung einer dendritischen Mikrostruktur und wurde in den letzten Jahrzehnten
eingehend an Modellsubstanzen oder Legierungssystemen theoretisch und expe-
rimentell untersucht [46, 48, 11, 55]. Die vorliegenden experimentellen Ergebnisse
wurden durch Experimente in einer aerogelbasierten Ofenanlage zur gerichteten
Erstarrung gewonnen, die es ermöglicht, sowohl die Erstarrungsgeschwindigkeit
als auch den Temperaturgradienten während eines Experimentes unabhängig von-
einander zu kontrollieren und konstant zu halten (vgl. Kapitel 4). Im Folgenden
wird daher nur näher auf die theoretischen Modelle eingegangen, die eine Erstar-
rung unter steady-state Bedingungen berücksichtigen.
Theoretische Modelle zur Beschreibung von λ1 als Funktion von G, v und c0 sind
aufgestellt worden von Hunt [46], Kurz und Fisher [47], Trivedi [48] und Ma und
Sahm [56]. Das Hunt-Modell war das erste differenzierte Modell, um theoretisch
den Primärdendritenabstand als Funktion der Erstarrungsparameter (G, v, c0)
vorhersagen zu können:
λ1 = 2, 83[mL(k − 1)DΓ]0,25c0,250 v−0,25G−0,5 (2.37)
mit der Erstarrungsgeschwindigkeit v, dem Diffusionskoeffizient im Flüssigen D,
dem Temperaturgradienten G in der Schmelze, der Steigung der Liquiduslinie m,
der Ausgangskonzentration c0, dem Gleichgewichtsverteilungskoeffizienten k und
dem Gibbs-Thomson Koeffizienten Γ.
Ausgehend von der Annahme, dass die Form der Dendriten bzw. Zellen als Ellip-
soid beschrieben werden kann, und unter Berücksichtigung des marginalen Stabi-
litätskriteriums, entwickelten Kurz und Fisher [47] ein weiteres Modell zur Cha-
rakterisierung von λ1 als Funktion der Erstarrungsparameter (v > vc/k):
λ1 = 4, 3[mL(k − 1)DΓ/k2]0,25c0,250 v−0,25G−0,5. (2.38)
Durch Modifizierung des Hunt-Modells und Berücksichtigung des marginalen Sta-
bilitätskriteriums entwickelte Trivedi [48] ebenfalls ein Modell zur Beschreibung
des Primärdendritenabstandes als Funktion der Erstarrungsparameter:
λ1 = 2, 83[mL(k − 1)DΓL]0,25c0,250 v−0,25G−0,5, (2.39)
wobei L nach Trivedi für dendritisches Wachstum gleich 28 ist [57].
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Ma und Sahm [56] entwickelten ein Modell zur Beschreibung des Primärden-
dritenabstandes als Funktion der Erstarrungsparameter, in dem das Dendriten-
wachstum in zwei Teile zerlegt wird, nämlich in das Wachstum des Zentralstamms
und das der Seitenarme, und erhalten in der vereinfachten Form für Dendriten:
λ1 = 4, 3
(
DΓ∆T0
k
)
−0,25
v−0,25G−0,5. (2.40)
Mit oben aufgeführten Modellen werden die theoretischen Berechnungen für die
λ1-v-Beziehung durchgeführt. Als Beispiel wurde die in dieser Arbeit verwendete
binäre Al-7wt.%Si Legierung herangezogen, deren Materialeigenschaften genau
bekannt sind (s. Tabelle 3.4). Wie in Abbildung 2.7 zu erkennen ist, sind alle be-
rechneten λ1-v-Kurven durch ein Maximum geprägt. Es kann gezeigt werden, dass
die Maxima der Modelle nach Hunt und Kurz-Fisher bei einer Geschwindigkeit
vm = 2vc liegt, wobei vc die kritische Geschwindigkeit für eine planare Erstar-
rungsfront ist und vc mit vc = GD/∆T0 beschrieben werden kann. Das Maximum
des Modells nach Trivedi befindet sich näherungsweise bei der Geschwindigkeit
vc/k. Die Modelle von Hunt und Kurz-Fisher sagen für eine Erstarrungsgeschwin-
digkeit v, die größer ist als die kritische Geschwindigkeit vc für die planare Er-
starrungsfront, einen steilen Anstieg von λ voraus. Im Bereich des Übergangs
vom zellularen zum dendritischen Wachstum sagen sie ein flaches (Hunt) bzw.
ein steiles (Kurz-Fisher) Abfallen von λ vorher.
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Abb. 2.7: Primärdendritenabstand λ1 als Funktion der Erstarrungsgeschwindigkeit v,
berechnet für die Legierung Al-7wt.%Si nach den Modellen von Hunt [46], Kurz und
Fisher [47], Trivedi [48] sowie Ma und Sahm [56].
Diese theoretischen Modelle sind für hohe Erstarrungsgeschwindigkeiten (v > vc)
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sehr ähnlich und unterscheiden sich letztlich nur durch einen konstanten Wert.
Daher können diese Modelle in einer vereinfachten Form dargestellt werden
λ1 = K ·G−0,5v−0,25, (2.41)
wobei K eine Funktion der Charakteristika des Legierungssystems und dem Aus-
wahlkriterium für den Dendritenspitzenradius ist. Alle diese Theorien zeigen, dass
mit zunehmender Erstarrungsgeschwindigkeit der Wert von λ1 abnimmt [58].
Im Jahr 1994 fassten Trivedi und Kurz [59] die meisten der zu diesem Zeitpunkt
bekannten Modelle zusammen und fanden eine interessante Korrelation zwischen
wichtigen Längen der Mikrostruktur und den charakteristischen Längen physika-
lischer Phänomene:
Li = x[lD]
a[lT ]
b[d0]
c (2.42)
mit den Mikrostrukturlängen Li, der solutalen Diffusionslänge lD, der thermischen
Diffusionslänge lT und der Kapillarlänge d0. Die Summe der Exponenten a, b, c
muss 1 ergeben. Bis dahin konzentrierten sich theoretische und experimentelle
Untersuchungen des dendrititischen Wachstums nur auf konstante Erstarrungs-
geschwindigkeiten.
Mit dem wachsenden Verständnis der nichtlinearen Entwicklung der Morphologie
der Erstarrungsfront wurde in den letzten Jahren herausgefunden, dass ein weiter
Bereich erlaubter primärer Dendritenabstände bei definierten Wachstumsbedin-
gungen existiert und die Auswahl des primären Dendritenabstandes (PDAS) nicht
allein abhängt von den jeweiligen Prozessparametern, sondern auch von der Se-
quenz der Ereignisse, der Historie, durch die das System in Bewegung gesetzt wur-
de [60, 61, 62, 1, 63, 64]. Neue Theorien wurden zu diesem Auswahlmechanismus
des dendritischen Armabstandes während der gerichteten Erstarrung entwickelt.
1989 bewies Huang [65] als erster experimentell die Existenz der Abhängigkeit der
Entstehung und Auswahl primärer Dendriten von der Historie, d.h. auf welchem
Wege die jeweiligen Wachstumsbedingungen wie Erstarrungsgeschwindigkeit und
Temperaturgradient erreicht wurden.
Pratt und Grugel [66] untersuchten die Abhängigkeit des PDAS einer Al-6 wt.%Si
Legierung, die beschleunigt bzw. verzögert gerichtet erstarrt wurde und verifizier-
ten qualitativ die Abhängigkeit des PDAS von der Historie, geben aber nicht den
Bereich erlaubter PDAS an.
Basierend auf diesem Wissen führten Warren und Langer (Warren - Langer -
Modell) [60] eine lineare Stabilitätsanalyse durch in Form einer Störung der Er-
starrungsfront an den Dendritenspitzen. Sie fanden heraus, dass ein Bereich von
möglichen, stabilen Abständen existiert und gaben ein Minimum für den stabilen
Abstand an.
Die Stabilität eines dendritischen Netzwerkes wurde ebenfalls von Hunt und Lu
(Hunt - Lu - Modell) [1, 3] theoretisch untersucht. Durch detaillierte numerische
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Modellierung zellularer und dendritischer Anordnungen fanden sie für definierte
Wachstumsbedingungen einen Bereich erlaubter, stabiler Abstände. Die Gren-
zen des Bereiches erlaubter PDAS sind - unter gleichen Wachstumsbedingungen
- sehr scharf gezogen, während der durchschnittliche Dendritenabstand von sei-
ner Entstehungsgeschichte abhängt: von der Erstarrungsgeschwindigkeit und dem
Temperaturgradienten.
Beim dendritischen Wachstum wird die gelöste Substanz (solute) vor den Dendri-
ten und an ihrer Oberfläche angereichert. In Abhängigkeit von dem primären Den-
dritenabstand und dem Dendritenspitzenradius können die Diffusionsfelder zwi-
schen benachbarten Dendriten überlappen und miteinander in Wechselwirkung
treten. Dabei wird die gelöste Substanz immer in die Richtung niedriger Kon-
zentrationen hin transportiert. Unter Berücksichtigung der Richtung des Trans-
portes der gelösten Substanz (solute) und der lateralen Wechselwirkungen der
Diffusionsfelder zwischen benachbarten Dendriten berechneten Hunt und Lu die
obere λ1max und untere Grenze λ1min für den Bereich erlaubter Abstände (s. Ka-
pitel 6.3), wobei der Wert des oberen Limits zwei mal so groß ist wie der Wert für
das untere Limit. Nach Hunt [67] müssen drei Bedingungen existieren, um eine
reguläre Mikrostruktur ausbilden und beibehalten zu können (siehe Abb. 2.8):
1. Es existiert ein Mechanismus, der einen Dendritenarm des Netzwerkes eli-
miniert, wenn der PDAS zu klein wird: Durch den Stofftransport von einem
breiteren Dendriten zu einem schmaleren Dendriten kommt es zu einer An-
reicherung der gelösten Substanz vor der Dendritenspitze und damit zu ei-
ner lokalen Temperaturerniedrigung bzw. Erhöhung der Unterkühlung. Das
Wachstum des schmaleren Dendritenarmes wird immer weiter verlangsamt,
bis er schließlich von den benachbarten Dendriten überwachsen wird.
2. Die Struktur muss stabil sein gegenüber Schwankungen im Bereich der er-
laubten PDAS.
3. Ein Mechanismus existiert, der einen neuen primären Dendritenarm aus
einem neu entstehenden tertiären Arm bildet, wenn der PDAS zu groß wird,
d.h. wenn er größer wird als 2 · λmin.
2.2.3 Der sekundäre Dendritenarmabstand
Der sekundäre Dendritenarmabstand λ2 hat Einfluss auf die Eigenschaften eines
Gussstücks. Je feiner das Gefüge ist, d.h. mit abnehmendem λ2-Wert, vergrößern
sich z.B. die Festigkeit und die Bruchdehnung des Werkstoffs. Die Entstehung der
sekundären Seitenarme kann analog der Entstehung der Primärdendriten verstan-
den werden, wenn man die Stabilitätsanalyse auf die Seiten des paraboloidförmi-
gen Primärdendriten anwendet. Der Entstehungsbeginn der sekundären Seitenar-
me liegt sehr nahe hinter den primären Dendritenspitzen. Treten hier sinusförmige
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Abb. 2.8: Schematische Darstellung des Anpassungsmechanismus für Dendriten nach
Hunt: a) Auslöschung eines primären Arms, b) stabiler Zustand, c) Wachstum eines
tertiären Arms.
Störungen auf, wachsen diese Störungen zunächst wie bei einer planaren Grenz-
fläche fest/flüssig, die instabil wird, werden dann zellartig und manchmal auch
durch ihre Nachbarn eliminiert, bis schließlich eine bestimmte Anzahl von ihnen
als echte sekundäre Dendriten überleben, die senkrecht zum Dendritenstamm
wachsen (im Fall eines kubischen Kristalls). Diese sekundären Seitenarme wach-
sen ihrerseits mit Zweigen höherer Ordnung (tertiäre Seitenarme etc.). Während
ihres Wachstums eliminieren sie sich solange gegenseitig, wie ihre Länge kleiner
als der halbe Primärdendritenabstand λ1/2 ist.
Während die typischen Merkmale Primärdendritenabstand λ1 und Dendritenspit-
zenradius R der dendritischen Front während der steady-state Erstarrung kon-
stante Werte erreichen, unterliegen die sekundären Dendritenarme dem Prozess
der Vergröberung [7]. Sobald die Diffusionsfelder der Sekundärdendritenspitzen
mit denjenigen von Zweigen benachbart wachsender Dendriten überlappen, hören
sie auf zu wachsen. Dann setzt ein Reifungsprozess ein, der dazu führt, dass stark
verzweigte Arme sich umwandeln in gröbere und weiter auseinander liegende Ar-
me, deren Abstand mit der Zeit anwächst. Seitenarme dünneren Durchmessers
lösen sich zu Gunsten von Seitenarmen dickeren Durchmessers auf, wodurch sich
λ2 vergrößert. Dieser Prozess läuft analog zur Ostwald-Reifung von Ausscheidun-
gen ab. Die Triebkraft für den Reifungsprozess ist die Differenz im chemischen
Potential der beiden betroffenen Kristalle mit jeweils unterschiedlichen Krüm-
mungen.
Da die Vergröberungsrate der sekundären Dendritenarme von der Diffussionsrate
der Massen in der Legierung bestimmt wird, ist λ2 mit der Zeit t verknüpft. Der
entscheidende Prozessparameter bei der Dendritenarmvergröberung (coarsening)
ist die lokale Erstarrungszeit tf , die sich für die gerichtete Erstarrung berechnet
nach Kurz und Fisher [10] zu:
tf =
∆T ′
T˙
=
Tl − Ts
G · v (2.43)
mit der lokalen Abkühlrate während der Primärkristallisation T˙ , der Liquidus-
temperatur Tl, der Erstarrungstemperatur der interdendritischen Schmelze Ts,
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dem Temperaturgradienten G und der Erstarrungsgeschwindigkeit v. Bei den in
dieser Arbeit verwendeten Legierungen liegt am Ende der Primärerstarrung ein
Eutektikum vor, so dass gilt TS = TE mit der eutektischen Temperatur TE .
Die Herleitung von λ2 nach Kattamis und Flemings [8], Feurer und Wunderlin [9],
Kurz und Fisher [10] (Details siehe Kapitel 2.3.2.2) ergibt eine t1/3f -Abhängigkeit
des sekundären Dendritenarmabstandes:
λ2 = B · (M · tf ) 13 (2.44)
mit M =
DΓln(cE/c0)
mL(1− k)(c0 − cE) (2.45)
mit der Konstanten B, die der Geometrie der Dendriten Rechnung trägt, dem
Diffusionskoeffizienten D, dem Gibbs-Thomson Koeffizienten Γ, der eutektischen
Konzentration cE, der Ausgangskonzentration c0, der Steigung der Liquiduslinie
mL und dem Verteilungskoeffizienten k. Feurer und Wunderlin geben für B einen
Wert von 5,5 an, während Kurz und Fisher darauf hinweisen, dass der Faktor
nicht zwingend 5,5 und durchaus nicht konstant sein muss. Tensi [68] gibt einen
Bereich von 4,36 bis 5,5 für den Vorfaktor B an. Der Wert von M kann leicht
um einen Faktor 10 variieren. Da jedoch der Einfluss von M auf λ2 proportio-
nal zur dritten Wurzel ist, sind die Abweichungen relativ klein, verglichen mit der
unvermeidlichen Streuung, die bei den Messungen des sekundären Dendritenarm-
abstandes erwartet werden darf. Aus den Gleichungen 2.43 und 2.44 folgt, dass
mit zunehmender Erstarrungsgeschwindigkeit bzw. abnehmender Erstarrungszeit
λ2 abnimmt, das Gefüge feiner wird und damit Eigenschaften wie Festigkeit und
Bruchdehnung des Werkstoffs zunehmen.
2.2.4 Reguläre und Irreguläre Eutektika
Die Bezeichnung der Eutektika nach dem griechischen Wort „eutektos“ für „leicht
schmelzbar“ weist auf ihr gutes Gießverhalten hin: Der Phasenübergang von der
Schmelze zum Festkörper findet bei einer definierten Temperatur statt. Mehr-
phasige metallische Gefüge sind im Wesentlichen von eutektischen Zusammenset-
zungen geprägt. Eutektika bezeichnen die zuletzt erstarrenden Bestandteile einer
Legierung und finden sich bei dendritisch erstarrenden Legierungen im interden-
dritischen Raum. Die beiden wichtigsten Gusswerkstoffklassen, Gusseisen und die
Al-Si-Basislegierungen, sind im Prinzip eutektische Legierungen.
Ein eutektisches Gefüge ist charakterisiert durch zwei getrennt nebeneinander
liegende Phasen α und β (vgl. Abbildung 2.9), die durch gleichzeitiges Wachsen
während der Erstarrung gebildet werden. Neben den Phasenanteilen fα und fβ
stellt der mittlere Lamellenabstand λE eine charakteristische Größe der regulären
Eutektika dar.
56 Kapitel 2. Theoretische Grundlagen
α β
αλ
Ε
β
α ββ
Abb. 2.9: Der mittlere Lamellenabstand λE in einem regulären Eutektikum, das sich
aus den Phasen α und β zusammen setzt.
Die Gefügestruktur hängt von Erstarrungsparametern wie Erstarrungsgeschwin-
digkeit und Temperaturgradient und von den Schmelzentropien beider Phasen
ab. In Abhängigkeit vom Volumenanteil beider Phasen tritt entweder ein Faser-
(Volumenanteil kleiner 0.3) oder ein Lamelleneutektikum (Volumenanteil einer
Phase größer als 0.3) auf. Ursache für das getrennte Wachstum beider Phasen
ist die Entmischung der Atome während der eutektischen Reaktion: Wird eine
Schmelze L erstarrt und erreicht die eutektische Temperatur TE , so zerfällt die
Schmelze in die festen α− und β−Phasen.
L→ α + β
Ein erstes mathematisches Modell zur Beschreibung des Wachstums regulärer
Eutektika wurde von Jackson und Hunt 1966 [14] entwickelt. Sie lösten die Dif-
fusionsgleichung für stationäre Erstarrung und berechneten die durchschnittli-
che Temperatur der Schmelze vor der α− und der β−Phase. Die Unterkühlung
∆T = TE − Ti bezüglich der eutektischen Temperatur TE setzt sich bei nicht zu
schneller Erstarrung aus drei Faktoren zusammen:
∆T = ∆Tc +∆Tr +∆Tk (2.46)
Die kinetische Unterkühlung ∆Tk ist gegenüber der konzentrationsabhängigen
Unterkühlung ∆Tc und der Krümmungsunterkühlung ∆Tr klein und wird da-
her vernachlässigt (vergleiche mit Gleichung 2.14). Unter Berücksichtigung der
Annahmen
• Die Diffusionsgleichung wird nur für kleine Unterkühlungen gelöst.
• Die Diffusionslänge D/v senkrecht zur Phasengrenzfläche ist groß gegenüber
dem Lamellenabstand λE.
• Die Phasengrenzfläche ist eben.
• Die durchschnittliche Unterkühlung der beiden Phasen ist gleich, d.h. die
Phasengrenze ist isotherm.
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erhielten Jackson und Hunt als Lösung :
∆T = K1λEv +K2/λE (2.47)
Diese Gleichung beschreibt den funktionalen Zusammenhang zwischen der Unter-
kühlung ∆T in Abhängigkeit von der Erstarrungsgeschwindigkeit v und dem La-
mellenabstand λE (siehe Abbildung 2.10) mit den materialspezifischen Konstan-
ten K1 und K2. Um der Bestimmung des tatsächlichen Lamellenabstandes näher
Abb. 2.10: Schematische Darstellung des Zusammenhangs zwischen der Unterkühlung
∆T und dem Phasenabstand λE . Zwischen der konzentrationsabhängigen Unterkühlung
∆Tc und der Krümmungsunterkühlung ∆Tr besteht ein gegenläufiger Zusammenhang.
Eine Überlagerung beider Effekte führt zu einem Minimum λE(∆Tmin). Für kleine
Lamellenabstände λ < λmin ist ∆Tr der kontrollierende Term, für λ > λmin ist es ∆Tc
[69].
zu kommen, bedarf es eines weiteren Kriteriums. Ausgehend von der thermody-
namischen Überlegung, dass die Erstarrung mit minimaler Entropieproduktion
einhergeht, ging W. A. Tiller [70] 1958 von Erstarrung bei minimaler Unterküh-
lung aus. K. A. Jackson und J. D. Hunt griffen dieses Kriterium auf und erhielten
durch Bestimmung des Minimums der Gleichung 2.47 :
λ2E · v =
K2
K1
= const. (2.48)
∆T 2/v = 4K2 ·K1 = Ka (2.49)
∆T · λ = 2K1 = Kb (2.50)
Ähnlich wie bei der dendritischen Erstarrung ergibt sich auch für das eutektische
Wachstum, wenn auch aus anderen physikalischen Prinzipien, ein Skalierungs-
gesetz zwischen dem eutektischen Lamellenabstand λE und der Erstarrungsge-
schwindigkeit v. Wird die Erstarrungsgeschwindigkeit erhöht, so verringert sich
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der Lamellenabstand. Die Relation in Gleichung 2.48 wurde durch zahlreiche Ex-
perimente bestätigt. Die Annahme des Wachstums im Minimum führt zu der
eindeutigen Lösung λ = λmin. Lamellenabstände, die kleiner als λmin sind, sind
instabil, da eine kleine Störung zum Überwachsen der Lamelle führt. Lamellen-
abstände größer als λmin sind dagegen stabil [14].
Die wichtigsten Gusslegierungen Al-Si und Fe-C weisen ein irreguläres Eutektikum
auf, das dadurch charakterisiert ist, dass eine der beiden eutektischen Phasen mit
einer facettierten Grenzfläche wächst. Das Wachstum dieser Phase erfolgt in ihrer
kristallographischen Vorzugsrichtung und nicht - wie bei den regulären Eutektika
- ausschließlich in Richtung des Wärmeflusses. Dadurch ist die Anpassung des
Lamellenabstandes an die bestehenden Bedingungen erschwert. Da die Lamellen
nicht in einer Richtung wachsen, sondern in Winkeln zueinander, konvergieren
oder divergieren sie. Nähern sich zwei Lamellen der facettierenden Phase an und
unterschreiten einen definierten minimalen Lamellenabstand λmin, so kommt das
Wachstum einer der beiden Lamellen zum Stillstand [71]. Laufen zwei Lamellen
auseinander und überschreiten dabei einen maximalen Lamellenabstand λmax,
erfolgt eine Verzweigung (vgl. Abbildung 2.11). Es gibt also ein Band möglicher
Lamellenabstände zwischen λmin und λmax. Nach Magnin und Kurz [72] läßt sich
der Hauptwert der Verteilung λ¯ bestimmen, der etwa dem arithmetischen Mittel
entspricht:
λ¯ =
λmin + λmax
2
(2.51)
Ihre Untersuchungen am Al-Si-Eutektikum verglichen mit der berechneten Bezie-
hung zeigen eine gute Übereinstimmung.
Bei zahlreichen Arbeiten [73, 74, 16] über das irreguläre Wachstum des Al-Si-
Eutektikums stellte sich heraus, dass auch bei den irregulären Eutektika sowohl
λ2Ev als auch ∆T
2/v (siehe Gleichungen 2.48 und 2.49) konstant sind. Fisher
und Kurz [71] zeigten experimentell, dass die Lamellenabstands-Unterkühlungs-
Beziehung eines irregulären Eutektikums dem ∆T · λ = Kb - Gesetz (Gleichung
2.50) nahezu folgt.
Das Wachstum irregulärer Eutektika findet im Gegensatz zu den regulären Eutek-
tika jedoch weit entfernt vom Minimum statt (siehe Abbildung 2.12), bei größeren
λ-Werten in der Nähe eines sogenannten Arbeitspunktes λ¯E. Jones und Kurz [75]
beschrieben die Lage des Arbeitspunktes durch λ¯E = λirrφ. Der Parameter φ
berücksichtigt den Mechanismus der Lamellenabstandsselektion abweichend vom
Kriterium minimaler Unterkühlung. Die Gleichungen 2.48, 2.49 und 2.50 nehmen
dann folgende Form an:
λ¯2E · v = φ2
K2
K1
(2.52)
∆T/
√
v = (φ+ 1/φ)
√
K2K1 (2.53)
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Abb. 2.11: Schematische Darstellung des Wachstums irregulärer lamellarer Eutektika
nach Magnin et al. [16]. λmin ist der minimale Lamellenabstand, bei dem eine Lamelle
ihr Wachstum beendet und λmax ist der Lamellenabstand, bei dem Zwillingsbildung
auftritt.
Abb. 2.12: Die Beziehung ∆Tλ = K nach dem Jackson-Hunt-Modell bei konstanter
Erstarrungsgeschwindigkeit. Im Extremum der Kurve liegt der Wert für den minimalen
Lamellenabstand λmin regulärer Eutektika. Irreguläres Wachstum findet nicht im Mini-
mum der Unterkühlung statt. Der Lamellenabstand λirr ist zu größeren Abständen hin
verschoben.
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∆T · λ¯ = (φ2 + 1)K1 (2.54)
mit φ =
λmin + λmax
2λmin
(2.55)
2.3 Modelle zur Beschreibung des Einflusses von
konvektivem Stofftransport
Konvektionen während der Erstarrung beeinflussen das Konzentrations- und Tem-
peraturfeld und somit die Erstarrung selbst und letztlich die Eigenschaften des
Werkstoffs. Je nach Stärke der Strömung sind sie von größerer Bedeutung für
die Ausbildung des Gefüges als der diffusive Stofftransport. Über eine Modifi-
zierung der Mikro- und Makrosegregation durch rotierende Magnetfelder (RMF)
ist für Kristallzüchtungsexperimente in der Literatur bereits berichtet worden
[76, 77]. Die durch ein rotierendes Magnetfeld erzwungene Bewegung der Schmel-
ze in Form eines rotierenden Wirbels oder Strudels hat einen tiefgreifenden Ein-
fluss auf die metallurgische Struktur eines Gußteils. Das RMF kann die Form
der flüssig-fest-Phasengrenzfläche beeinflussen, die diffusive Grenzschicht redu-
zieren und den Massetransport in Richtung der Wachstumsfront intensivieren.
Im folgenden Kapitel soll auf diese Effekte im Detail eingegangen werden.
2.3.1 Primärer Dendritenabstand
Die drei wichtigsten Gefügemerkmale bei der gerichteten Erstarrung sind der
Radius der Dendritenspitze R, der primäre Dendritenabstand λ1 und der sekun-
däre Dendritenarmabstand λ2. Diese drei Gefügemerkmale werden in verschiede-
nen Wachstumsbereichen gebildet und sind auf unterschiedliche Weise mit den
Prozessparametern, wie der Erstarrungsgeschwindigkeit v und dem Temperatur-
gradienten G, verknüpft. Die Dendritenspitze entsteht und existiert nur an der
Wachstumsfront. Mit dem Dendritenspitzenwachstum startet der gesamte Er-
starrungsvorgang und wird durch ihr Wachstum gesteuert. Kurz & Giovanola &
Trivedi [78], Esaka & Kurz [79], Kurz & Fisher [47] und Ma & Sahm [56] ent-
wickelten verschiedenste Modelle für den Spitzenradius R, die sich im Falle von
Dendriten auf folgende Formel vereinfachen lassen:
R2 =
4 · π2 · Γ ·D
k ·∆T0 · v ≈ R
2 · v = const. (2.56)
mit dem Gibbs-Thomson-Koeffizienten Γ, dem Diffusionskoeffizienten D, dem
Segregationskoeffizienten k, dem Erstarrungsintervall ∆T0 ∼= Tl−TE und der Er-
starrungsgeschwindigkeit v. Im Falle der gerichteten Erstarrung von Legierungen
ist das Produkt v · R2 eine nur von der Konzentration abhängige Größe.
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Unter Verwendung ihrer Ergebnisse zur Beeinflussung des Zellen- bzw. Dendriten-
spitzenradius durch die Erstarrungsparameter entwickelten Kurz und Fisher [47]
bei hexagonaler Anordnung der Zellen bzw. Dendriten eine Beziehung zwischen
dem Zellen- bzw. Primärdendritenabstand λ1 und dem Spitzenradius R:
λ21 =
3∆T ′R
G
≈ λ2 · 1
R
= const., (2.57)
wobei mit ∆T ′ das Unterkühlungsintervall gesetzt werden kann zu ∆T ′ = ∆To =
comL(1− k)/k.
Sollten Konvektionen in der Schmelze zu einer Veränderung des Primärdendri-
tenabstandes führen, so würde man nach Gleichung 2.57 ebenfalls eine Ände-
rung des Dendritenspitzenradius erwarten. Detaillierte Analysen möglicher Ef-
fekte von Strömungen auf die Dendritenspitzen an Al-7wt.%Si Legierungen von
Weiß und Zimmermann [80] ergaben dagegen folgendes: Sie entwickelten eine spe-
zielle Dekantier-Anlage, die es ermöglicht, von einer teilweise erstarrten Probe die
Schmelze regelrecht wegzuschleudern, so dass die Geometrie der mushy zone und
der Dendritenspitzen frei zugänglich ist und analysiert werden kann. Die Radien
der unter verschiedenen Strömungsbedingungen wachsenden Dendriten wurden
quantitativ bestimmt. Es zeigte sich, dass innerhalb der Messfehler sich der Den-
dritenspitzenradius unter dem Einfluss erzwungener Strömungen nicht verändert.
Vergleichende Phasenfeldsimulationen von Diepers [81], die Strömungen über ein
Grenzflächenmodell berücksichtigen, kommen ebenfalls zu dem Ergebnis, dass der
Dendritenspitzenradius unter dem Einfluss von Strömungen, die durch magneti-
sches Rühren induziert werden, konstant bleibt und nicht verändert wird.
Die Simulationen zeigen weiterhin, dass eine zunehmende Strömungsgeschwindig-
keit den Konzentrationsaufstau des Siliziums vor der Dendritenspitze und damit
die Unterkühlung der Dendritenspitze reduziert. Das Maximum der Unterkühlung
ist nicht vor den Dendritenspitzen zu finden, sondern zwischen zwei benachbarten
Dendriten im interdendritischen Raum, wie Simulationen von Beckermann et al.
[2] zeigen und als Schema in Abbildung 2.13 dargestellt ist: Dendriten in einer
Strömung u parallel zur Ausrichtung der Dendriten. Der verstärkte Transport der
gelösten Substanz in den interdendritischen Raum führt zu einer lokalen Tempe-
raturerniedrigung bzw. Erhöhung der Unterkühlung. Eine größere Unterkühlung
bewirkt ein schnelleres Wachstum tertiärer Seitenarme. Dies ist in Übereinstim-
mung mit der Theorie von Hunt [3] (vgl. Abbildung 2.8c), wonach die erhöhte
interdendritische Unterkühlung zu einem verstärkten Wachstum tertiärer Seiten-
arme führt, die zu neuen Primärdendriten werden und so den Primärdendriten-
abstand verkleinern sollten. Unter dem Einfluss von erzwungenen Strömungen ist
also eine Reduktion des Primärdendritenabstandes zu erwarten.
Lehmann [4] enwickelte ein einfaches Modell zu Beschreibung der Entwicklung des
Primärdendritenabstandes unter dem Einfluss von Konvektionen, bei dem allein
die Diffusion des gelösten Stoffes (Stofftransport) den primären Dendritenabstand
bestimmt. Wird mit λRMF1 der Primärdendritenabstand unter dem Einfluss von
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Abb. 2.13: Dendriten in einer Strömung mit der Strömungsgeschwindigkeit u, die den
vorwachsenden Dendritenspitzen entgegengerichtet ist. Der durch die Strömungen ver-
stärkte Transport der gelösten Substanz vor die Dendriten bewirkt eine lokale Tempera-
turerniedrigung bzw. Erhöhung der Unterkühlung. Das Maximum der Unterkühlung ist
jedoch nicht vor den Dendritenspitzen zu finden, sondern im interdendritischen Raum,
wo sie ein schnelleres Wachstum tertiärer Seitenarme bewirkt, die zu neuen Primärden-
driten werden.
erzwungenen Strömungen (Konvektionen) und mit λ01 der unbeeinflusste Primär-
dendritenabstand bezeichnet, so ergibt sich
λRMF1 =
λ01√
1 + u
v
. (2.58)
Der Primärabstand sollte bei einer gegebenen Erstarrungsgeschwindigkeit v durch
eine Strömung mit der Strömungsgeschwindigkeit u reduziert werden. Man be-
achte, falls u gleich −v würde, λRMF1 theoretisch infinit werden könnte. Bei die-
sen hohen Strömungsgeschwindigkeiten wäre das dendritische Netzwerk allerdings
aufgelöst. Diese theoretischen Überlegungen gilt es durch Experimente unter rein
konvektiven Bedingungen zu verifizieren.
2.3.2 Sekundärer Dendritenarmabstand
Es ist zu erwarten, dass Konvektionen durch den erhöhten Massetransport einen
Einfluss haben auf die Vergröberungsrate der sekundären Seitenarme und damit
letztlich auf den sekundären Dendritenarmabstand λ2. Durch einen Vergleich von
Experimenten unter Mikrogravitationsbedingungen (µg) und unter Erdbedingun-
gen (1g) konnten erste Erkenntnisse gewonnen werden zum Einfluss von Konvek-
tionen auf die Dendritenarmvergröberung. So fanden zum Beispiel Stefanescu und
Curreri [82] für Al-Cu Legierungen eine Abnahme der Vergröberung und kleinere
2.3 Modelle zur Beschreibung des Einflusses von konvektivem Stofftransport 63
sekundäre Dendritenarmabstände λ2 unter Mikrogravitations-Bedingungen. Ten-
si et al. [83, 84, 85] untersuchte im Rahmen der D1-Mission AlSi7-Legierungen, die
unter Schwerelosigkeit wie auch unter 1g-Bedingungen gerichtet erstarrt wurden.
Die Ergebnisse lassen erkennen, dass die Vergröberung unter Mikrogravitations-
bedingungen verlangsamt ist gegenüber 1g-Bedingungen bei nahezu identischen
Erstarrungsparametern G und v.
Das nachfolgend vorgestellte Modell des Einflusses von Strömungen auf den se-
kundären Dendritenarmabstand bezieht sich im Wesentlichen auf die Modelle von
Kirkwood, Kattamis [11] und Feuerer, Wunderlin [9]. Die Basis dieser Modelle
ist diffusiver Stofftransport zwischen sekundären Dendriten unterschiedlicher Ra-
dii. Der Ansatz des Kirkwood-Modells wird verallgemeinert, so dass konvektiver
Stofftransport berücksichtigt werden kann.
2.3.2.1 Modell
Wir betrachten Seitenarme von Dendriten als Zylinder mit einem Radius R und
einer halbkugeligen Spitze gleichen Radius. Wir nehmen an, dass nicht alle sekun-
dären Dendriten den gleichen Radius und die gleiche Länge haben. Das Modell ist
schematisch in Abbildung 2.14 gezeigt. Grundidee des Modells ist: Es existieren
Seitenarme mit unterschiedlicher Länge und unterschiedlichen Radien. Je kleiner
der Radius ist, desto niedriger ist auch der Schmelzpunkt. Deshalb gibt es einen
Stofftransport von den kleineren Seitenarmen (die nicht nur eine kleinere Län-
ge, sondern auch einen kleineren Radius an der Spitze haben) zu den größeren
(Ostwaldreifung), so dass nach einiger Zeit die kleinen Seitenarme verschwunden
sind und sich dadurch der sekundäre Dendritenarmabstand vergrößert hat. Wir
berechnen als erstes den Stofftransport um die Spitze des kleinen Dendriten, um
dann den sekundären Dendritenarmabstand berechnen zu können.
 λ2
 λ2
 l
 2R
0
Abb. 2.14: Schematische Darstellung eines Primärdendriten mit sekundären Seitenar-
men, dem ursprünglichen sekundären Dendritenarmabstand λ02, dem durch Vergröbe-
rung enstandenden Abstand λ2 und der Länge des Seitenarms l.
Es sollen die folgenden Bedingungen gelten:
l = 2R (2.59)
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λ2 = 4R (2.60)
λ2 = 2λ
0
2 (2.61)
Das Volumen des kleinen Dendriten zwischen den beiden größeren Dendriten
ändert sich durch den Stofftransport I vom kleineren Dendriten zu den größeren
Dendriten. Der Massefluss I zur Dendritenspitze kann ausgedrückt werden als:
(cL − cS)dV
dt
= I (2.62)
wobei cL, cS die Konzentrationen der Schmelze und des Festkörpers bezeichnen
und V (t) das Volumen des Dendriten ist, das sich darstellen lässt als:
V = l · π · R2 (2.63)
Nimmt man an, dass das Rückschmelzen des Dendriten nur seine Länge verändert,
der Radius aber konstant bleibt, so gilt:
dV
dt
= πR2
dl
dt
(2.64)
Des Weiteren gilt:
cL − cS = cL(1− k) (2.65)
mit k als dem Segregationskoeffizienten. Die Länge des Dendriten ändert sich
deshalb wie folgt:
dl
dt
=
I
cL(1− k)πR2 (2.66)
Der Stofftransport I wird durch Strömungen erheblich beeinflusst. Wir behandeln
die Fälle:
1. rein diffusiver Transport (Kirkwood et al. [11]),
2. konvektiver Transport mit fester Strömungsgeschwindigkeit(Pe ≫ 1),
3. konvektiver Transport in einer dendritischen Zone.
2.3.2.2 Diffusiver Stofftransport
Bei rein diffusivem Stofftransport ist der Strom I = ID berechenbar aus dem
Konzentrationsgradienten an der Oberfläche des kleinen Dendriten
ID = 2πR
2jD. (2.67)
Die Stromdichte jD berechnet sich aus:
jD = −DcL − cL(R)
R
. (2.68)
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Die Konzentrationsdifferenz cL − cL(R) kommt aufgrund des Kapillareffektes
zustande: der gekrümmte Dendrit hat eine andere, radiusabhängige Löslichkeit
cL(R) als einer ebenen Grenzfläche mit der Löslichkeit cL entspricht. Die Konzen-
trationsdifferenz lässt sich bei isothermen Bedingungen umrechnen und durch die
Schmelzenthalpie und die Temperatur ausdrücken. Zur Veranschaulichung dient
dazu die Abb.2.15.
Liquiduslinie (1/R = 0)
 
T0
Liquiduslinie (R > 0)
 
T1
 
cL(R) 
cL
Abb. 2.15: Schematische Darstellung eines Phasendiagramms und des Einflusses der
Dendritenkrümmung auf den Verlauf der Liquiduslinie.
Die Liquiduslinie der ebenen fest-flüssig Grenzfläche wird beschrieben durch
Teben(c) = T0 −mLcL. (2.69)
Die Liquiduslinie der gekrümmten Grenzfläche wird beschrieben durch
TR(c) = T1 −mLc(R) (2.70)
Befinden sich beide Grenzflächen auf gleicher Temperatur, d.h. Teben(c) = TR(c),
so folgt:
T0 −mLcL = T1 −mLc(R) (2.71)
und damit
cL − c(R) = T1 − T0
mL
(2.72)
Für Kugeln kann die kapillare Unterkühlung ausgedrückt werden in der Form:
T1 − T0 = 2σ
R∆Sm
=
2σTm
R∆Hm
(2.73)
mit der Oberflächenspannung σ, der Schmelzentropie ∆Sm und der Schmelzent-
halpie ∆Hm. Also ist:
cL − c(R) = 2σTm
mLR∆Hm
(2.74)
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Damit läßt sich der Strom durch die Dendritenspitze schreiben als:
ID = −2πR2DcL − cL(R)
R
= −4πDσTm
mL∆Hm
. (2.75)
Diese Gleichung eingesetzt in Gleichung 2.66 ergibt für die Längenänderung des
Dendritenarms:
dl
dt
= − 4DσTm
πcL(1− k)mL∆Hm
1
R2
. (2.76)
Der Rest der Herleitung ist identisch zu Kirkwood [11]. Aus Gleichung 2.76 folgt
mit
M ′ = − 4DσTm
πcL(1− k)mL∆Hm
lR2 = M ′t (2.77)
Mit Gleichung 2.59 folgt daraus
2R3 = M ′t (2.78)
und mit Gleichung 2.60 folgt:
1
32
λ32 = M
′t (2.79)
Diese Überlegungen liefern das klassische Vergröberungsgesetz:
λ2 = Mt
1
3 (2.80)
mit
M =
−128DσTm
πcL(1− k)mL∆Hm (2.81)
2.3.2.3 Konvektiver Stofftransport (Pe≫ 1)
Im Folgenden sei eine Strömung betrachtet, die einen Dendriten und seine Sei-
tenarme umströmt, wie schematisch in Abb.2.16 dargestellt ist. Die Strömung sei
eine Stokes-Strömung, die das gleiche Strömungsprofil erzeugt wie eine Kugel, die
sich mit einer konstanten Sinkgeschwindigkeit U0 in der Schmelze bewegt.
Ist die Peclet Zahl, Pe = U0R/D ≫ 1 groß , lässt sich der Massenstrom I = Ic
berechnen nach Ratke und Voorhees [32]:
Ic = 7.98(cL − cL(R))D2/3U1/30 R4/3 (2.82)
Durch Einsetzen der Gleichung (2.74) erhält man:
Ic = 7.98
2σTm
∆Hm
D2/3U
1/3
0 R
1/3 (2.83)
Die Länge des Dendriten ändert sich dann wie folgt:
dl
dt
= −7.98D2/3 2σTm
πcL(1− k)mL∆HmU
1/3
0
1
R5/3
(2.84)
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Abb. 2.16: Schematische Darstellung der Umströmung eines Dendriten und seiner
Seitenarme.
2.3.2.4 Radiusabhängige Geschwindigkeit
Im Falle einer Kugel, die sich mit Stokes-Geschwindigkeit durch eine Flüssigkeit
bewegt (bzw. bei fester Kugel bewegt sich die Flüssigkeit um die Kugel), ist die
Geschwindigkeit U0 vom Radius abhängig. In diesem Fall läßt sich Gleichung 2.84
in folgender Form schreiben:
dl
dt
= −K1 1
R5/3
(2.85)
mit
K1 = −7.98D2/3 2σTm
πcL(1− k)mL∆HmU
1/3
0 (2.86)
Ist die Geschwindigkeit abhängig vom Radius der Dendritenspitze, so kann man
diese Relation mit dem Modell der sinkenden Kugel beschreiben. Die Strömungs-
geschwindigkeit sei quadratisch abhängig vom Radius R:
U0 = U00R
2 (2.87)
Einsetzen in die Gleichungen 2.85 und 2.86 liefert:
dl
dt
= −7.98D2/3 2σTmU
1/3
00
πcL(1− k)mL∆Hm
1
R
(2.88)
beziehungsweise
dl
dt
= −K2 1
R
(2.89)
Setzt man wie im diffusiven Fall l = 2R, dann erhält man:
R2 = 2K2t (2.90)
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Ist der ursprüngliche sekundäre Dendritenarmabstand λ02 ungefähr 2R und wird
er nach Auflösung des kleinen Dendriten zu 2λ02 = λ2, so folgt:
λ22 = 32K2t ⇔ λ2 = 32K2t
1
2 (2.91)
Die erste wesentliche Änderung gegenüber dem klassischen Vergröberungsgesetz
(Gleichung 2.80) ist die 1/2 Abhängigkeit von der Zeit (statt 1/3). Die Zweite
ist die Abhängigkeit der Konstanten K von der Strömungsgeschwindigkeit. Man
kann sich experimentell verschiedene Anordnungen von Strömungen ausdenken,
die diesen Einfluss realisieren. Eine rotierende Strömung senkrecht zur Achse eines
Dendriten (wie in Abbildung 2.16) wird einen anderen Einfluss haben, als eine
Strömung parallel zum Dendritenstamm. Bei den in dieser Arbeit eingesetzten
rotierenden Strömungen wird der Effekt in der Nähe der Dendritenspitzen mut-
maßlich ausgeprägt sein, während ein pulsierendes axiales Feld einen drastischen
Effekt auf das ganze Dendritennetzwerk hätte.
2.3.2.5 Strömung im Dendritennetzwerk
Die grundsätzlichen Überlegungen des vorherigen Abschnitts bleiben erhalten,
auch wenn man beachten muss, dass in einem wirklichen Erstarrungsprozess nicht
ein Dendrit mit Seitenarmen existiert, sondern ein Netzwerk von Dendriten. Der
Charakter der Strömung ist immer noch der einer Stokes-Strömung, allerdings
führt das Netzwerk mit seinem endlichen Volumenanteil fester Phase (fraction
solid) dazu, dass jede Strömung von den Dendritenspitzen bis herunter zur Den-
dritenwurzel von dem dendritischen Netzwerk wie von einem Filter vollständig
ausgedämpft wird. Das Ausmaß hängt von der Permeabilität des Zweiphasen-
gebietes ab. Ab einem Anteil fester Phase von ca. 40% wird jegliche Strömung
ausgedämpft. Der in Gleichung 2.82 verwendete Ansatz gilt weiterhin. Allerdings
ist für U0 eine Strömungsgeschwindigkeit einzusetzen, die durch den Anteil schon
erstarrter Festphase moduliert wird.
Eine Strömung im interdendritischen Raum verhält sich wie eine Strömung in
einem porösen Medium. Nach numerischen Analysen der Durchströmung einer
Anordnung von Zylindern quer zur Zylinderachse unter einem konstanten Druck-
gradienten ∇p von Diepers und Beckermann [12] kann die Stömungsgeschwindig-
keit einer interdendritischen Schmelze beschrieben werden als:
U0 =
Pr∇p
η
R2 = PrU00R
2 (2.92)
wobei Pr ein geeignter funktionaler Ausdruck ist, der die Permeabilität des Netz-
werkes beschreibt.
Die Permeabilität Pr des Zweiphasengebietes, wie sie in Darcys Gesetz definiert
wird,
U00 =
Pr∇p
η
R2 (2.93)
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wird oftmals herangezogen, um die Geschwindigkeit U0 durch das Volumen des
Zweiphasengebietes mit dem Druckgradienten ∇p und der dynamischen Viskosi-
tät η zu korrelieren.
Setzt man diesen Ausdruck in Gleichung 2.82 ein, so erhält man:
Ic = −7.98(cL − cL(R))D2/3(PrU00)1/3R2 (2.94)
Mit der Umrechnung aus Gleichung 2.74 ergibt sich:
Ic = −7.98 2σTm
mL∆Hm
D2/3(PrU00)
1/3R (2.95)
Eingesetzt in Gleichung 2.66 folgt:
dl
dt
= −7.98 2σTm
πcL(1− k)mL∆HmD
2/3(PrU00)
1/3 1
R
= −Knet 1
R
(2.96)
Es gilt erneut l = 2R und λ02 = 2R und λ2 = 2λ
0
2 und man erhält erneut als Aus-
druck für die Änderung des sekundären Dendritenarmabstandes den Ausdruck:
λ20 = 16Knett ⇔ λ2 = 16Knett
1
2 (2.97)
Hier ist eine entscheidende Änderung eingetreten: Der Absolutwert der Reifungs-
konstante kann durch die Strömung beeinflusst werden, in dem der Druckgra-
dient erhöht oder erniedrigt wird. Die Vergröberung der Dendriten ist erheblich
beschleunigt. Statt einer Vergröberung proportional zur dritten Wurzel aus der
Zeit ist diese jetzt proportional zur Quadratwurzel aus der Zeit. Dies enstpricht
dem Vergröberungsgesetz für sedimentierende Teilchen in einer Stokes Strömung,
wie es von Ratke und Thieringer [13] hergeleitet wurde. Die Tendenz, dass die
Bewegung von Teilchen nicht nur Veränderungen der Radiusverteilung, sondern
auch Veränderungen im Exponenten bewirken, wurde in Experimenten von Ratke
[86] verifiziert.
Die Änderung des Exponenten des Vergröberungsgsetzes von 1/3 zu 1/2 wurde
ebenfalls von Diepers, Beckermann und Steinbach [12] in numerischen Simula-
tionen (2D) mittels eines Phasen-Feld-Modells gefunden, dass Strömungen be-
rücksichtigt: Sie betrachten eine Anordnung von Zylindern mit dem Radius R
in einer Stokes-Strömung (Strömungsgeschwindigkeit U ∼ R2), die durch einen
konstanten Druckgradienten senkrecht zu den Zylinderachsenerzeugt wird. Sie
untersuchten an einer Al-4wt.%Cu-Legierung den wechselseitigen Einfluss von
Strömungen auf die Ostwald-Reifung bzw. den Einfluss der Vergröberung auf die
Strömung und die Permeabilität der mushy zone. Die Ergebnisse der Simulationen
für den Fall ohne Strömungen zeigen eine gute Übereinstimmung mit bisherigen
Vergröberungstheorien entsprechend der Relation
R = (Kdiff t)
1/3 (2.98)
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mit dem mittleren Partikelradius R, der Reifungskonstante für den diffusiven Fall
Kdiff und der Erstarrungszeit t. Im Falle von Strömungen wurde beobachtet,
dass der mittlere Radius der festen Partikel unter dem Einfluss von Konvektio-
nen schneller zunimmt. Der Exponent des Vergröberungsgesetzes steigt von 1/3
(diffusiv) auf 1/2 (konvektiv) entsprechend der Relation
R = (Kkonvt)
1/2 (2.99)
mit der konvektiven Vergröberungskonstanten Kkonv. Mit steigendem Druckgra-
dienten steigt Kkonv an.
Zusammenfassend läßt sich also feststellen (vgl. Tablle 2.2), dass im Falle von
Strömungen
• sich das Potenzgesetz zur Vergröberung von Dendriten von 1/3 zu 1/2 än-
dert (schnellere Vergröberung) und
• die Konstante der Vergröberungsrate von der Strömungsgeschwindigkeit ab-
hängt.
Diese Vorhersagen sollen experimentell in der vorliegenden Arbeit überprüft wer-
den.
Stofftransport Modell
diffusiv λ2 = Mt
1
3
konvektiv radiusabhängige Strömungsgeschwindigkeit λ2 = 32K2t
1
2
konvektiv Strömung im Dendritennetzwerk λ2 = 16Knett
1
2
Tab. 2.2: Modelle des Einflusses von diffusivem und konvektivem Stofftransport auf
den sekundären Dendritenarmabstand.
2.3.2.6 Einfluss einer rotierenden Strömung
Durch rotierende magnetische Felder kann eine laminare Strömung mit der Strö-
mungsgeschwindigkeit u in einer Schmelze erzeugt werden, die nach Kaiser und
Benz wie folgt von der Rotationsfrequenz ν, der magnetischen Induktion B, dem
Durchmesser der Probe dp und der elektrischen Leitfähigkeit σ abhängt:
u = πασB2νdpf(r) (2.100)
mit α einer Proportionalitätskonstanten der Größenordnung 1 und f(r) einer
Funktion, die die Abhängigkeit der Strömungsgeschwindigkeit vom Radius r in
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der Probe beschreibt. Die maximal auftretende Geschwindigkeit um ist berechen-
bar zu:
um =
π
16
√
3
σB2νdp (2.101)
Um diesen Ausdruck in den obigen Überlegungen verwenden zu können, wird
der Ansatz für die Wirkung einer Strömung auf ein Dendritennetzwerk, wie er in
Gleichung 2.92 angegeben wurde, verallgemeinert zu:
U0 = PrUsuperR
2 (2.102)
wobei Usuper die sogenannte superficial velocity bezeichne, also die Strömungs-
geschwindigkeit der Flüssigkeit, wenn kein Netzwerk von Dendriten existieren
würde. Da diese Geschwindigkeit identisch ist mit der durch das Magnetfeld er-
zeugten Strömung, ergibt sich der Ausdruck:
U0 = PrumR
2 (2.103)
Die gesamten Überlegungen des vorherigen Abschnittes bleiben gültig, einzig der
Proportionalitätsfaktor in Gleichung 2.96 ändert sich zu:
KRMFnet = 7.98
2σTmΩ
πcL(1− k)mL∆HmD
2/3(Prum)
1/3 (2.104)
oder, um die wesentlichen Relationen zu erfassen, die Geschwindigkeit, mit der
sich der sekundäre Dendritenarmabstand verändert, kann durch das rotierende
Magnetfeld (RMF) beinflusst werden wie folgt:
KRMFnet ∝ B2/3ν1/3d1/3p (2.105)
Diese Relation sollte sich überprüfen lassen, vor allem die Änderung der Frequenz
und der Magnetfeldstärke ist leicht experimentell zu bewerkstelligen. Allerdings
muss man folgendes beachten:
λ2 ∝ (KRMFnet )1/2 (2.106)
und das heißt:
λ2 ∝ B1/3ν1/6d1/6p t1/2 (2.107)
Dementsprechend muss man die Frequenz und die Magnetfeldstärke über mehrere
Größenordnungen verändern, um den Exponenten einigermaßen bestimmen zu
können (1 Hz bis 1kHz).
2.4 Das rotierende Magnetfeld
Der Bewegungszustand elektrisch leitfähiger Flüssigkeiten, z.B. metallische
Schmelzen, kann durch die Anwendung von Magnetfeldern ohne äußeren Ein-
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griff wirkungsvoll beeinflußt werden. Grundsätzlich ist dabei zwischen stati-
schen Magnetfeldern mit dämpfender und dynamischen Magnetfeldern mit strö-
mungsantreibender Wirkung zu unterscheiden. Der strömungsberuhigende Cha-
rakter statischer Magnetfelder ist lange bekannt und wird seit mehr als zwan-
zig Jahren bei der Züchtung von Einkristallen aus Halbleiterschmelzen genutzt
[87, 88, 89, 90, 91]. Dynamische Felder lassen sich unterteilen in rotierende, wan-
dernde und pulsierende Felder. Weitere Unterscheidungsmerkmale sind durch Fre-
quenz und Polarität gegeben. In der Metallurgie werden dynamische Felder zum
elektromagnetischen Rühren, Pumpen und Aufheizen von Schmelzen angewen-
det [92]. Im Folgenden wird auf die Interaktion eines rotierenden Magnetfeldes
(RMF) mit einer elektrisch leitenden Schmelze eingegangen.
2.4.1 Wechselwirkung Schmelze - RMF
Um eine Schmelze zum Rühren zu bringen, wird am Häufigsten ein rotieren-
des, horizontales Magnetfeld [93] angewendet. Detaillierte Beschreibungen sind
in [94] zu finden. Das RMF agiert vergleichbar mit einem Induktionsmotor, bei
dem die flüssige Schmelze den Platz des Rotors einnimmt. In der Praxis wer-
den sogenannte Drehfeldrührer eingesetzt, die dem Stator eines Drehstromasyn-
chronmotors ähneln. Er besteht aus 6 Wicklungen, die, um 60◦ versetzt, auf dem
Umfang eines Kreises positioniert sind. Die sechs Spulen werden an 3-Phasen-
Drehstrom angeschlossen und zwar so, dass je zwei gegenüberliegende Wicklun-
gen von der gleichen Phase durchflossen werden. Wenn der Drehstrom eine volle
Periode durchläuft, dreht sich das Magnetfeld einmal um 360◦. Dabei nimmt es
jeden elektrischen Leiter mit sich, der sich frei beweglich im Innern des Induktors
befindet, z.B. eine schmelzflüssige Probe.
Die Ursache liegt im Folgenden: Das Magnetfeld wirkt mit einer bestimmten Fre-
quenz ωB auf eine zylinderförmige Probe der Höhe h und dem Radius RB ein.
Es wird angenommen, dass die Eindringtiefe dB des Feldes größer ist als der
Radius der Schmelze (dB > RB). Senkrecht zum magnetischen Feld B wird ein
elektrisches Feld E und in Anbetracht des Ampereschen Gesetzes eine elektri-
sche Stromdichte j induziert (vgl. Abbildung 2.17). Senkrecht zu j induziert das
Magnetfeld durch die Wechselwirkung zwischen elektrischer Stromdichte j und
magnetischer Flussdichte B in der elektrisch leitfähigen Schmelze die Lorentzkraft
FL:
FL = j × B (2.108)
Die Lorentzkraft ist die treibende Kraft für die Strömung der Schmelze: die flüs-
sige Schmelze wird durch sie in Rotationsrichtung des rotierenden Magnetfeldes
bewegt. Eine Bewegung der Schmelze resultiert, deren dominierende Komponente
in azimuthaler Richtung (0, y, 0) in (x,y,z)-Koordinaten liegt. Dabei ist die Lo-
rentzkraft FL unabhängig von der Strömungsgeschwindigkeit der Metallsschmel-
ze.
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Abb. 2.17: Einfluss eines rotierenden Magnetfeldes auf eine elektrisch leitende Schmel-
ze: (a) Die magnetischen Feldlinien rotieren in der horizontalen Ebene. (b) Ein elektri-
sches Feld E bzw. eine elektrische Stromdichte j werden senkrecht zur magnetischen
Flussdichte B induziert. (c) Senkrecht zum elektrischen Feld agiert die Lorentzkraft FL
als treibende Kraft für die Rotation der Schmelze.
Die Lorentzkraft kann aufgeteilt werden in einen zeitlich gemittelten Term F¯L
und in einen Term, der fluktuiert mit der zweifachen Rotationsfrequenz des elek-
tromagnetischen Feldes. Spitzer et al. [95] und Dold [96] stellten in einer ersten
Näherung eine analytische Gleichung für F¯L auf. Die Komponenten des azimutha-
len Terms F¯L der Lorentz Kraft können in folgender Form ausgedrückt werden:
F¯L =
1
2
B2 ωB r σ für den Fall h/2R =∞ (2.109)
mit B = magnetische Flussdichte, ωB = Winkelgeschwindigkeit des Feldes
(ωB = 2π ∗ fB, fB = Rotationsfrequenz in Hz), σ = elektrische Leitfähigkeit
der Schmelze, r, z = radiale, axiale Koordinaten, h = Höhe, R = Radius.
Bei genauerer Betrachtung der Gleichung 2.109 wird die Wichtigkeit einzelner
Parameter deutlich:
• Die beiden unabhängigen Parameter B und ωB definieren den Effekt des
RMF. Eine Erhöhung der Rotationsfrequenz im Quadrat führt zu dem glei-
chen Resultat wie eine lineare Erhöhung der magnetischen Induktion. Dies
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ist eine interessante Option bei der Auslegung des Energieverbrauchs der
Versuchsanlage.
• Je größer der Durchmesser des Schmelzvolumens ist, desto stärker wird der
Effekt des RMF. Dies ist ein klarer Vorteil gegenüber statischen Magnetfel-
dern.
• Aufgrund des proportionalen Zusammenhangs zwischen der Lorentzkraft
und der elektrischen Leitfähigkeit der Schmelze sind RMF vor allem ge-
eignet für die Anwendung bei Metall- und Halbleiterschmelzen. Bei der
Verwendung stärkerer Magnetfelder und höheren Frequenzen (d.h. B >
10mT, fB > 50Hz) kann die rührende Wirkung des RMF auch bei wässri-
gen Salzlösungen nachgewiesen werden [97, 98].
2.4.2 Literaturüberblick
Die Idee, eine Schmelze während der Erstarrung durch die Anwendung eines al-
ternierenden oder rotierenden Magnetfeldes zu rühren, wurde bereits 1917 von
Kürth publiziert [99]. Das erste Experiment wurde 1933 in Russland durch Shtan-
ko [100] durchgeführt. Er plazierte eine schmale Stahl-Sandguss-Anlage in den
horizontalen Stator eines asynchronen Drehstrommotors. Seit den 70er Jahren
kommen elektromagnetische Rührer unter anderem an Transportpfannen in der
Stahlindustrie, im Strangguss und unter brennstoffbeheizten Öfen in der Alumini-
umindustrie zum Einsatz [101, 102], was nach wie vor die industriellen Hauptan-
wendungsbereiche für die elektromagnetische Durchmischung ist. Zur Beruhigung
von Turbulenzen in Schmelzen wird die elektromagnetische Bremse verwendet.
Ein Haupteinsatzgebiet ist hier an der Kokille für den Strangguss. Birat und
Chone [103] geben eine gute Übersicht über den Stand der Technik. Eine Zusam-
menfassung verschiedener kommerziell genutzter Rührer mit speziell entwickelten
Polanordnungen für die Erzeugung definierter Strömungsmuster geben Tacke et
al. [104] und Spitzer et al. [95, 105].
Im Zentrum der vorliegenden Untersuchungen steht der Einfluss von - durch
rotierende Magnetfelder (RMF) angetriebene - Strömungen auf die Gefüge-
ausbildung in vertikalen zylindrischen Proben während der gerichteten Erstar-
rung. Wegen der hohen technischen Relevanz wurden die Konfigurationspara-
meter rotierender elektromagnetischer Felder und die Eigenschaften der durch
sie induzierten Strömungen in einer Vielzahl numerischer Arbeiten analysiert
[25, 98, 106, 107, 108, 109, 110, 111, 112, 113, 114, 115, 116]. Die Abhängig-
keit der Stabilität des RMF vom Verhältnis Zylinderhöhe zu Durchmesser sowie
von der Stärke und Frequenz des RMF wurde von verschiedenen Forschergruppen
mit numerischen Methoden untersucht [106, 107, 98, 108]. Grants und Gerbeth
[109] wiesen nach, dass schon unterhalb des linearen Stabilitätslimits eine nicht-
lineare Instabilität gegenüber endlichen Störungen besteht. Das Einsetzen der
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Instabilität kann durch ein zusätzliches statisches Magnetfeld verzögert werden
[108]. Der Modellfall eines unendlichen Zylinders als Probe wurde zuerst 1965
von Moffatt [93] und nachfolgend von zahlreichen anderen Autoren behandelt:
Das RMF induziert in der Schmelze eine azimuthale Strömung mit einem nahezu
starr rotierenden Kernbereich und einer dünnen Grenzschicht an der Probeno-
berfläche. Da schon diese einfache Konfiguration vierdimensionale Kenngrößen
induziert, wurden die letzten Lücken im Parameterbereich erst 1998 geschlossen
[117].
Short und Davidson [118] und Davidson et al. [119] entwickelten ein Gesamtmo-
dell der erzwungenen Strömungen in einem begrenzten Raum. Die Hauptresultate
dieser Untersuchungen sind:
1. Die Existenz von Ekman-Strömungen (vgl. Abb. 2.18), die die Erstarrungs-
front „auswaschen“ und Kristallfragmente mit sich führen.
2. Das Fluid ist nicht sensitiv gegenüber der Verteilung der angelegten Lo-
rentzkraft.
Im Fall des endlichen Zylinders wird die azimuthale Grundströmung von einer
radial-meridionalen Sekundärströmung überlagert, die durch das sogenannte Ek-
man pumping [113, 120, 121, 122] entsteht: Der Hauptanteil der Schmelze befindet
sich in einem Zustand der reibungsfreien Rotation. Die beteiligte Zentrifugalkraft
wird ausgeglichen durch den radialen Druckgradienten. Dort, wo die Schmelze
z.B. durch einen Boden begrenzt ist, wird die Rotationsbewegung der Schmelze
über eine gewisse Schichthöhe hinweg durch den Reibungswiderstand abgebremst.
Es entsteht innerhalb dieser Grenzschicht, der sogenannten Ekman-Schicht, ein
lokales Ungleichgewicht zwischen dem radialen Druckgradienten und der Zentrifu-
galkraft. Entlang der Rührachse baut sich ein Unterdruck auf, der die Schmelze in
Form einer radialen Strömung zum Zentrum des Schmelzvolumens hin fließen läßt.
Im Zentrum der Probe steigt die Metallschmelze aus der Ekman-Schicht heraus
auf. Die Kontinuität (Masseerhalt) fordert, dass die Grenzschicht mit Schmelze
aus dem Randbereich des Schmelzvolumens wieder aufgefüllt wird. Es bildet sich
die sog. Ekman-Strömung, deren Struktur in Abbildung 2.18 dargestellt ist. Die-
se sekundäre Strömung bestimmt hauptsächlich die Charakteristik des Wärme-
bzw. Massetransports in der Schmelze [123]. Die Strömungsgschwindigkeit der
sekundären, meridionalen Strömung ist eine Größenordnung kleiner als die der
primären, azimuthalen Strömung [91].
Effekte eines RMF auf den Erstarrungsprozess wurden experimentell (und nu-
merisch) von Roplekar und Dantzig [22] untersucht. Sie beobachten einerseits
den Übergang von einer dendritischen zu einer globulitischen Mikrostruktur und
andererseits starke Makrosegregation. Flemings et al. [124] stellten fest, dass
in Abhängigkeit von Richtung und Größe der interdendritischen Strömungsge-
schwindigkeit entweder positive oder negative Makrosegregation resultiert. Du-
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Abb. 2.18: Eine primäre, azimuthale Strömung (1.) wird durch das angelegte rotie-
rende Magnetfeld angeregt. Hervorgerufen durch ein Ungleichgewicht zwischen dem
radialen Druckgradienten und der Zentrifugalkraft entsteht eine sekundäre, meridionale
Strömung (2.) mit axialen und radialen Komponenten.
pouy et al. beschreiben in [125], dass unterschiedliche konvektive Strömungs-
muster zu verschiedenen Formen der Makrosegregation während der gerichteten
Erstarrung führen. Mehrabian et al. [126] definieren ein Kriterium, wann durch
die Strömungen eine kanalförmige Makrosegregation (chimneys) ähnlich der von
Freckeln auftreten kann. Weitere theoretische Arbeiten zur Interaktion zwischen
Erstarrung und Konvektionen und dem Auftreten von chimneys wurden z.B. von
Worster [127, 128] und Riahi [129, 130, 131] veröffentlicht. Beckermann zeigt in
[21, 132] auf, welche Auswirkungen Strömungen z.B. auf die Wachstumsrate der
Dendritenspitzen, auf die eutektische Front, auf die Entwicklung des Dendriten-
abstands und andere Mikrostrukturparameter oder auf die Fragmentierung und
den Transport der aus der mushy zone stammenden Fragmente haben können.
Lehmann et al. [4] stellen eine Abhängigkeit der primären Dendritenabstands von
der interdendritischen Strömungsgeschwindigkeit auf.
2.4.3 Beeinflussung der Temperaturverteilung
Durch Konvektionen werden in der Schmelze Temperaturfluktuationen verur-
sacht, die bei reinen Auftriebskonvektionen 2-3◦C [133] ausmachen können. Da-
gegen führen die durch das rotierende Magnetfeld erzeugten, exakt definierten
Strömungen in der Schmelze zu einer homogeneren Temperaturverteilung: Wäh-
rend zweier Erstarrungsexperimente befand sich in einer Bohrung parallel zur
Längsachse der jeweiligen Probe ein durch ein Keramikröhrchen (Al2O3) geschütz-
tes Themoelement (⊘ 1mm, Typ K, Ni-CrNi, Fa. Thermocoax), dessen relative
Temperaturauflösung bei ±0,2◦C und absolute Genauigkeit bei 2◦C bei 1000◦C
liegt. Ein Vergleich der Intensitäts-Temperatur-Diagramme einer A357 Probe, die
gerichtet in Artemis 3 mit RMF erstarrt wurde, mit einer A357 Probe, die bei
gleichen Erstarrungsparametern ohne RMF erstarrt wurde, zeigt im Temperatur-
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verlauf keine Unterschiede, wie in Abbildung 2.19 zu erkennen ist. Die Werte aus
beiden Messungen für die eutektische Temperatur TE stimmen gut überein. Die
Temperaturfluktuationen betragen lediglich 0,1 - 0,2◦C. Die Abweichungen in der
Intensität rühren vom unterschiedlichen Oxidationsgrad der beiden Probenober-
flächen her. Es wird also kein Einfluss des konvektiven Wärmetransportes auf das
Temperaturfeld beobachtet.
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Abb. 2.19: Vergleich von Intensitäts-Temperatur-Aufzeichnungen aus zwei Erstar-
rungsexperimenten, die einmal mit und einmal ohne die Einwirkung eines rotierenden
Magnetfeldes durchgeführt wurden. Die Werte aus beiden Messungen für die eutekti-
sche Temperatur TE stimmen überein. Die Abweichungen in der Intensität rühren vom
unterschiedlichen Oxidationsgrad der beiden Probenoberflächen her.
Eine Überprüfung des Einflusses des RMFs auf die Temperaturmessung als solche
zeigt, dass die durch das rotierende Magnetfeld zusätzlich induzierte Thermospan-
nung vernachlässigbar klein ist: Beim Einschalten des Spulensystems erhöhen sich
die von den im oberen und unteren Heizer befindlichen Thermoelemente gemes-
senen Temperaturen innerhalb von 2500 Sekunden um 0,21◦C (Abbildung 2.20)
und liegen damit noch im Bereich der relativen Temperaturauflösung der Ther-
moelemente.
Typische Strömungsgeschwindigkeiten im Zweiphasengebiet (mushy zone) werden
kleiner als 100µm/s angenommen [134], so dass die thermische Peclet-Zahl in einer
Größenordnung von 10−2 liegt und der Temperaturgradient durch das rotierende
Magnetfeld ebenfalls nicht beeinflusst wird.
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Abb. 2.20: Einfluss des RMFs auf die Temperaturmessung.
2.4.4 Strömungsgeschwindigkeit
Für eine Abschätzung der resultierenden Strömungsgeschwindigkeit der Schmelze
müssen zwei Bereiche unterschieden werden: ein Bereich der laminaren Strömung
mit einer Strömungsgschwindigkeit ul und ein Bereich der zeitabhängigen bzw.
turbulenten Strömung mit ut. Im ersten Fall (ausgedrückt in Form der Reynolds-
zahl1, Re < Rec) ist die Strömungsgeschwindigkeit proportional zur Lorentzkraft,
ul ∼ FL ∼ B2 laminare Strömung, (2.110)
während im zweiten Fall (turbulent, Re > Rec) die Strömungsgeschwindigkeit
proportional zur Quadratwurzel aus der Lorentzkraft ist:
ut ∼
√
FL ∼ B turbulente Strömung. (2.111)
Es gibt bisher noch keine geeignete Technik zur Messung der Strömungsgeschwin-
digkeit der Schmelze in den Artemis-Anlagen mit nur einem sehr begrenzten
Schmelzvolumen, dessen Oberfläche mit einer Oxidhaut überzogen ist. Ange-
sichts des schwierigen messtechnischen Zugangs der Metallschmelze kommt der
numerischen Modellierung beim Auffinden der optimalen Magnetfeldstärke mit
entsprechend resultierender Strömungsgeschwindigkeit große Bedeutung zu.
Um die Struktur der Strömung in der Schmelze visualisieren zu können, startete
M. Hainke/Crystal Growth Laboratory/Erlangen, eine 2-D numerische Simula-
1 Re = v ∗ R/ν und Rec = kritische Reynoldszahl, die den Übergang vom laminaren zum
turbulenten Regime angibt
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tion mit CrysVUn der Artemis-Anlage, bei der auch die maximalen Strömungs-
geschwindigkeiten in Abhängigkeit der angelegten Magnetfeldstärke berechnet
wurden [6, 135]. Dabei wurde angenommen, dass das aufgeprägte Magnetfeld das
gesamte Fluidvolumen ungehindert durchdringen kann. Eine Abschätzung der
Eindringtiefe δRMF des rotierenden Magnetfeldes nach Gelfgat et al. [5]:
δRMF =
√
1
µmσω
≈ 6, 5 · 10−2m » R (2.112)
mit der magnetischen Permeabilität µm = 1, 26 · 10−6[ V sAm ] [136], der elektrischen
Leitfähigkeit σ = 3, 8 · 106[ A
Vm
] [6] und der Rotationsfrequenz des Magnetfeldes
ω = 50[Hz] bestätigt diese Annahme (Probendurchmesser = 8 · 10−3m).
Im Folgenden wird die Stärke des RMF sowohl in Form der magnetischen
Flussdichte B [mT] und der Rotationsfrequenz ω [Hz] angegeben als auch be-
schrieben mit der dimensionslosen magnetischen Taylor-Zahl Ta (s. Gleichung
2.113). Die Taylor-Zahl Ta ist ein Maßstab für die Kraft, mit der das angelegte
Magnetfeld die Strömung antreibt. Die Taylor-Zahl kann beschrieben werden als
das Produkt der quadrierten Hartman-Zahl Ha als der wirksame Bestandteil des
magnetischen Feldes und der Reynoldszahl Re (s. Gleichung 2.114), mit der die
Rotation des Feldes ausgedrückt wird. Der Faktor 1
2
hat seine Ursache in der
zeitlich gemittelten Lorentzkraft.
Ta =
1
2
Ha2Re (2.113)
mit Ha = B · R
√
σ
νϕ
und Re =
ωBR
2
ν
(2.114)
mit B = magnetische Flussdichte, ωB = Winkelgeschwindigkeit des Feldes, R =
Radius, σ = elektrische Leitfähigkeit, ν = kinematische Viskosität, ϕ = Dichte.
Die Berechnungen [6] zeigen, dass schon mit moderaten Feldstärken hohe Strö-
mungsgeschwindigkeiten erzeugt werden können. Die entsprechenden azimuthalen
und meridionalen Strömungsgeschwindigkeiten in Abhängigkeit von der Taylor-
zahl sind in Abbildung 2.21 dargestellt. Bei konstanter Frequenz (50Hz) stellt
man mit zunehmender magnetischer Taylorzahl bei kleinen magnetischen Feld-
stärken einen linearen Anstieg der maximalen azimuthalen Strömungsgeschwin-
digkeit uψmax der Schmelze fest:
uψ,max ∼ B20 ∼ Tam (2.115)
Für höhere B-Werte gilt die Beziehung:
uψ,max ∼ B4/30 ∼ Ta2/3m (2.116)
Diese Relationen stimmen mit Untersuchungen von Gelfgat et al. [5] überein.
80 Kapitel 2. Theoretische Grundlagen
Es bildet sich bei der verwendeten Anlagenkonfiguration ein laminares Strömungs-
muster aus (vgl. Gleichungen 2.110, 2.113). Bei kleinen magnetischen Feldstärken
bewirkt das RMF hauptsächlich die Ausbildung der Strömung in der azimutha-
len Richtung. Bei höheren Magnetfeldstärken nehmen die sekundären Strömungen
zu, bis sie die gleiche Größenordnung erreichen wie die primären Strömungen. Die
maximale azimuthale Strömungsgeschwindigkeit des Hauptvolumens der Schmel-
ze wird wie zu erwarten [133] im Randbereich des Schmelzvolumens gefunden.
Eine Erhöhung der Frequenz würde nach [5] ein Verschieben von vψ,max weiter
nach Außen zum Probenrand hin bewirken bei gleichzeitiger Abnahme des Wertes
der maximalen azimuthalen Geschwindigkeit im Innern. Anhand der numerischen
Simulationen der Artemis-Anlage mit CrysVUn wurde als geeigneter Arbeitsbe-
reich 3-8mT ermittelt [6].
Abb. 2.21: Maximale Strömungsgeschwindigkeiten vs. magnetischer Taylor-Zahl nach
Hainke [6]. Die korrespondierenden magnetischen Feldstärken sind neben den Sym-
bolen eingezeichnet. Die berechneten Geschwindigkeiten folgen der theoretischen Re-
lation uψ,max ∼ Tam. Für höhere magnetische Feldstärken sagt die Theorie eine
uψ,max ∼ Ta2/3m -Beziehung voraus. Γ ist ein Maß für das Verhältnis von Strömungs-
geschwindigkeit zu Erstarrungsgeschwindigkeit.
Kapitel 3
PROBENHERSTELLUNG UND
CHARAKTERISIERUNG
Als Probenmaterial wurden Al-Si-Legierungen ausgesucht, da zahlreiche Gussle-
gierungen auf dem binären System Aluminium-Silizium basieren. Die Aluminium-
Silizium-Legierungen stellen eine wichtige Gruppe von Gusswerkstoffen dar, die
für die Entwicklung von Leichtbaukomponenten vor allem in der Automobil-
und Luftfahrtindustrie von Bedeutung sind. Legierungen dieser Gruppe weisen
die wesentlichen Eigenschaften auf, die von einer guten Gusslegierung gefordert
werden, nämlich gute Gießbarkeit, Korrosionsbeständigkeit und Bearbeitbarkeit.
Der Silizium-Gehalt der Al-Si-Gusslegierungen ist ausschlaggebend für eine gute
Fließfähigkeit der Schmelze und gewährleistet eine geringe Volumenschrumpfung.
Die Siliziumgehalte liegen im Bereich von 5 bis 20%.
3.1 Probenherstellung
Zur Herstellung der binären Legierungen Al-6wt.%Si und Al-7wt.%Si wurde
99,999% reines Aluminium, zur Verfügung gestellt von der Hydro Aluminium
Deutschland GmbH (Bonn), und 99,99999% reines Silizium (Institut für Kristall-
züchtung, Berlin) verwendet. Nach dem Einwiegen wurden die Ausgangssubstan-
zen in einem Widerstandsofen aus Bornitrid unter Argon-Schutzgasatmosphäre
zusammenlegiert. Nach dem Aufschmelzen wurde die Legierung für 30 Minuten
zur Homogenisierung bei 750◦C im schmelzflüssigen Zustand gehalten, bevor sie in
eine Stahlkokille abgegossen wurde. Vor dem ersten Abguss wurde die Kokille auf
180◦C vorgeheizt. Die stabförmigen Proben (Durchmesser 10mm, Länge 140mm)
wurden auf einen Durchmessser von 7,95mm und einer Länge von 85mm für den
Einsatz in Artemis1 und Artemis2 bzw. 119,5mm für den Einsatz in Artemis 3
abgedreht. Die ternäre A357 Legierung lag in Form von 10kg Barren, geliefert von
der Fa. Tital (Bestwig), vor. Die Barren wurden in Stäbe zersägt und auf Länge
und Durchmesser der Proben mit binärer Zusammensetzung abgedreht. Solche
Proben wurden in die Artemis2 und Artemis3-Anlagen eingebaut und gerichtet
erstarrt. Stichproben aller vergossenen Legierungen wurden in einer nasschemi-
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schen Analyse am Institut für Metallurgische Prozesstechnik und Metallrecycling
(IME)2, RWTH Aachen, auf ihre Zusammenstzung hin untersucht(1). Die Ergeb-
nisse sind in Tabelle 3.1 aufgeführt.
Si Mg Fe Ti Zn Al
Legierungsbezeichnung [wt.%] [wt.%] [wt.%] [wt.%] [wt.%] [wt.%]
Al-Si6 5,98 - - - - Rest
Al-Si7 7,01 - - - - Rest
A357 7,12 0,64 0,015 0,12 0,015 Rest
Tab. 3.1: Zusammensetzung der verwendeten Legierungen in [wt.%] nach einer nass-
chemischen Analyse am Institut für Metallurgische Prozesstechnik und Metallrecycling
(IME)2, RWTH Aachen.
3.2 Das binäre System Al-Si
In der Abbildung 3.1 ist das Phasendiagramme des Al-Si Legierungssystems dar-
gestellt, das auf der Al-reichen Seite ein eutektisches System bildet. Abhängig
vom Silizium-Anteil werden die Al-Si Legierungen in drei Gruppen unterteilt:
untereutektische Legierungen mit einem Siliziumgehalt zwischen 5 und 10wt.%
Si, eutektische Legierungen mit 11 - 13wt.%Si und übereutektische Legierungen
mit üblicherweise einem Silizium-Gehalt von 14-20wt.% Si. Charakteristisch für
die untereutektischen Legierungen ist ihre Zusammensetzung aus Primärphase
(α-Aluminium) und eutektischer Matrix. Bis 1,65wt.% ist Silizium in Aluminium
vollständig löslich. Oberhalb dieser Konzentration kristallisiert bis 12,6wt.% im
Al-Si System zunächst primäres Aluminium, bis bei der eutektischen Temperatur
(TAl−SiE = 577
◦C) die verbliebene Schmelze eutektisch erstarrt. Bei den hier ver-
wendeten rein binären, untereutektischen Al-Si-Legierungen bildet sich während
der Erstarrung zunächst ein Netzwerk aus α-Aluminiumdendriten aus (vgl. Ta-
belle 3.2). Im interdendritischen Zwischenraum wird die verbleibende, noch nicht
erstarrte Schmelze mit fortschreitender Erstarrung immer Si-reicher, bis sich bei
577◦C das binäre Al-Si Eutektikum ausscheidet.
3.3 Das ternäre System Al-Si-Mg
Aluminium und die binäre Komponente Mg2Si bilden ein quasi-binäres System,
so dass das ternäre System Al-Si-Mg in zwei ternäre eutektische Teilsysteme un-
terteilt wird:
1 Gemessen mit einem ICP-Spektrometer, Modell Spectroflame D, Fa. Spectro.
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Abb. 3.1: Phasendiagramm für das System Al-Si.
AlSi7 A357
Nr. Reaktionen T [◦C] T [◦C]
1. Entwicklung des dendritischen Netzwerkes 618 611
2. Schmelze → Al + Si 577 577
3a. Schmelze → Al + Si + Al5FeSi - 575
3b. Schmelze + Al5FeSi → Al + Si + Al8Mg3FeSi6 - 567
4. Schmelze → Al + Si + Mg2Si - 555
Tab. 3.2: Reaktionen und Reaktionstemperaturen während der Erstarrung der ver-
wendeten binären Legierung und der ternären technischen Al-Si-Mg-Legierung nach
Bäckerud [137].
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1. Aluminium, Silizium und Mg2Si bilden ein ternäres Eutektikum, bestehend
aus 4,97wt.% Mg und 12,95wt.% Si bei 555◦C [138, 139].
2. Aluminium, Mg2Si und Mg2Al3 bilden ein ternäres Eutektikum, bestehend
aus 33,2wt.% Mg und 0,37wt.% Si bei 451◦C.
Beim Erstarren der ternären Al-Si-Mg Legierung laufen folgende Prozesse ab:
Wenn die Temperatur der Schmelze unter die durch die Liquidusfläche beschrie-
bene Temperatur sinkt, kristallisiert zunächst nur der α-Al-Mischkristall aus. Bei
weiter fortschreitender Erstarrung läuft die Konzentration der Schmelze entlang
der Liquidusfläche. Beim Auftreffen auf die univariante Linie kristallisiert das
binäre Al-Si Eutektikum aus. Mit weiter fallender Temperatur ändert sich die
Konzentration der Schmelze entsprechend dem Verlauf entlang der eutektischen
Rinne und binäres Eutektikum scheidet sich weiterhin aus, bis beim Erreichen
der ternären eutektischen Temperatur Tternaer auch das ternäre Eutektikum kri-
stallisiert und das gesamte Schmelzvolumen erstarrt ist.
In Abbildung 3.2 ist die Al-reiche Ecke des Al-Si-Mg2Si-Systems dargestellt nach
Phillips [140]. Die Darstellung entspricht einer Projektion der dreidimensionalen
Liquidusflächen in eine zweidimensionale Ebene. Sie enthält neben den Berei-
chen der Primärkristallisation von α−Al, Silizium und der Mg2Si-Phase die drei
Schmelzrinnen der binären Eutektika, die sich in dem ternären eutektischen Punkt
treffen. Das ternäre Eutektikum TE(Al − Si − Mg2Si) = 555◦C weist nach
Mondolfo und Schrader [138, 139] einen Anteil von 4,97wt.% Mg und 12,95wt.%
Si auf, während die Berechnung des Gleichgewichtsphasendiagramms nach der
CALPHAD-Methode mit einer Routine von H. L. Lukas [141] und mit der Daten-
quelle [142] für den ternären eutektischen Punkt bei 555◦C eine Zusammensetzung
von 14,98wt.% Si und 4,37wt.% Mg ergibt. Berechnungen des Erstarrungspfades
für die A357 Legierung unter Berücksichtigung der Rückdiffusion und Vergröbe-
rung der Dendritenarme von Tscheuschner [143] nach der CALPHAD-Methode
haben ergeben, dass der Erstarrungspfad bei ca. 13,2wt.% = 12,7at.% Si und
0,9wt.% = 1,0at.% Mg auf die univariante Linie trifft. Ein entsprechender Schnitt
durch das Phasendiagramm auf der Al-reichen Seite mit eingezeichnetem Erstar-
rungspfad ist in Abbildung 3.3 dargestellt.
3.4 DSC-Messungen
Die mit den Umwandlungsprozessen während der Erstarrung verknüpften ther-
mischen Effekte geben Auskunft über die Phasenbildung und den Ablauf des
Erstarrungsvorgangs. Man kann das Gefüge, das bei der Erstarrung entstehen
wird, bzw. die Phasen, die sich ausscheiden werden, vorhersagen, ehe das eigent-
liche Gussstück hergestellt wird. Durch Aufheizen und Abkühlen der Schmelz-
probe und Aufnahme der Temperaturkurve können wesentliche Vorgänge bei der
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Abb. 3.2: Projektion der Liquidusflächen der Al-reichen Seite des Al-Si-Mg2Si Systems
mit eingezeichneten Schmelzrinnen und Isothermen nach Phillips [140].
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Abb. 3.3: Mit der CALPHAD-Methode berechneter Erstarrungspfad (A357, T˙ =
0,1K/s) auf der aluminiumreichen Seite des ternären Phasendiagramms Al-Si-Mg nach
Tscheuschner [143]. Darüber hinaus sind die Schmelzrinnen eingezeichnet.
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Erstarrung erfasst und analysiert werden. Mit Hilfe der registrierenden Differen-
tialkalorimetrie (Differential Scanning Calorimetry: DSC) kann eine thermische
Analyse dieser Transformationen erfolgen: es können sowohl die Liquidus- und So-
lidustemperaturen der Legierungen als auch die beim Erstarrungsprozess freiwer-
dende latente Wärme bestimmt werden. Des Weiteren ergibt sich die Möglichkeit,
Vergleichswerte für die in Kapitel 5.3, Seite 120, zu betrachtende Ergebnisse der
optischen Messungen der Temperaturen zu erhalten. Eine ausführliche Diskussion
der DSC-Methode ist bei Barral und Johnson [144] zu finden.
Mit Hilfe von DSC-Messungen am Institut für Raumsimulation wurde die tem-
peraturabhängige Phasenneubildung bei der Erstarrung von AlSi7 und A357 Le-
gierungen näher untersucht. Bei der Auswertung einer DSC-Messung an einer
Legierung im Hinblick auf ihre Solidus- und Liquidustemperatur ist zu beachten,
ob das Aufschmelzen oder das Erstarren des Materials beobachtet wurde. Weiter-
hin ist zu beachten, dass beim Schmelzen der Legierung das DSC-Signal im Falle
der eutektischen Reaktion einer binären Legierung bzw. der ternären eutektischen
Reaktion nicht wie im Idealfall einen Delta-Peak liefert, sondern im Realfall zu
einem Peak endlicher Breite verschmiert ist. Das Schmelzen oder Erstarren der
Primärphase erstreckt sich über ein weites Temperaturintervall. In diesen Fällen
wird die allmählich ablaufende Umwandlung vom gesamten beobachteten DSC-
Peak beschrieben.
In den Aufschmelzkurven (Abbildungen 3.4, 3.5) ergeben, mit Ausnahme der Li-
quidustemperatur, deren Peak sich entsprechend dem Temperaturintervall TL−TE
über einen Temperaturbereich erstreckt, die anderen Reaktionstemperaturen je-
weils einen relativ scharfen Peak. Die ermittelten Reaktionstemperaturen sind
mit einer Messunsicherheit von ±3◦C behaftet. Die reduzierte Temperatur des
binären Eutektikums der ternären Legierung (571◦C) im Vergleich zur binären
Legierung (577◦C), die mit Literaturangaben [137] exakt übereinstimmt, ist auf
den Magnesiumanteil zurückzuführen. Bereits Oullet et. al. [145] beobachteten,
dass die Temperatur des Al-Si Eutektikums mit steigendem Magnesiumgehalt bis
etwa 0,6% Mg zurückgeht, bis die Temperaturerniedrigung etwa 15K ausmacht.
Dieser Abfall wird dann bei einem Gehalt von 1,0 bis 1,2 % Mg zunächst beendet.
Dann steigt die Temperatur wieder um etwa 3,5 K, um bei weiterer Steigerung
des Magnesiumgehaltes erneut zu sinken. Gegenüber der binären Basislegierung
können Magnesiumzusätze also zu einer Verfeinerung der Siliziumteilchen durch
Absenkung der eutektischen Temperatur TE (größere Unterkühlung; je größer
die Unterkühlung, desto kleiner der Lamellenabstand) führen. Eine Reduzierung
der eutektischen Temperatur durch den Zusatz von Sr ist auszuschließen, da in
der nasschemischen Analyse der Legierung kein Strontium nachgewiesen werden
konnte. Zusammenfassend lässt sich feststellen, dass die anhand der DSC-Kurven
ermittelten Temperaturen des binären Al-Si Eutektikums und des ternären Eu-
tektikums im Rahmen der Messunsicherheit gut mit den Literaturwerten überein-
stimmen. Im weiteren wird mit den in Tabelle 3.4 angegebenen Werten gearbeitet.
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Abb. 3.4: DSC-Signal beim Erstarungsvorgang einer AlSi7 Legierung. Bei ca. 621◦C
setzt die Ausscheidung der Primärphase ein. Die Erstarrung endet in der eutektischen
Reaktion bei 577◦C.
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Abb. 3.5: DSC-Signal beim Erstarrungsvorgang einer A357 Legierung. Bei ca. 622◦C
setzt die Ausscheidung der Primärphase ein. Bei 571◦C trifft die Schmelze auf die eu-
tektische Rinne und binäres Eutektikum scheidet sich aus. Die Erstarrung endet in der
ternären eutektischen Reaktion bei 562◦C.
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Tab. 3.3: Thermophysikalische Parameter des Systems Al - Si
Parameter Symbol Einheit Wert
binäre eutektische Temperatur (AlSi7) TE ◦C 577 [DSC]
ternäre eutektische Temperatur (A357) Tternaer ◦C 562 [DSC]
Liquidus-Temperatur (AlSi7) TAlSi7L
◦C 621 [DSC]
Liquidus-Temperatur (A357) TA357L
◦C 622 [DSC]
eutektische Konzentration (Al-Si) cE wt.% 12,6 [38]
max. Löslichkeit Al cAl wt.% 1,65 [38]
max. Löslichkeit Si cSi wt.% 99,83 [38]
Steigung der Liquidis-Linie L + Al m K/wt.% -7,5 [38]
Steigung der Liquidis-Linie L + Si m K/wt.% 15,7 [38]
Dichte im Festen (A357) ρS g/cm3 2,68 [146]
Dichte im Flüssigen (A357) ρL g/cm3 2,38 [146]
Volumenanteil Al fAl - 0,873 [38]
Volumenanteil Si fSi - 0,127 [38]
Verteilungskoeffizient k - 0,132 [38]
Gibbs-Thomson-Koeffizient Al Γ 1, 96 · 10−7 mK [38]
Gibbs-Thomson-Koeffizient Si Γ 1, 70 · 10−7 mK [38]
Krümmungswinkel Al-Phase ΘAl [◦] 30 [38]
Krümmungswinkel Si-Phase ΘSi [◦] 65 [38]
spezifische Wärme (A357) cp J/kgK 963 [15]
latente Schmelzwärme (A357) ∆HA356 J/g 434 [147]
latente Schmelzwärme (AlSi7) ∆HAlSi7 J/g 439 [148]
thermische Leitfähigkeit (A357) λA357 W/Km 152 [15]
thermische Leitfähigkeit (Al-Si) λAlSi W/Km 170 [15]
Wärmeleitfähigkeitskoeffizient α = λL/λS - 0,396 [45]
Diffusionskoeffizient (flüssig, AlSi6) DL m2/s 3 · 10−9 [10]
Diffusionskoeffizient (fest, AlSi6) DS m2/s 1 · 10−12 [149]
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3.5 Probenpräparation
Aus den stabförmigen, gerichtet erstarrten Proben wurden sowohl Längs- als
auch Querschliffe präpariert. Die Querschliffe wurden aus Probenscheiben prä-
pariert, die exakt im rechten Winkel zur Erstarrungsrichtung (Längsachse der
Probe) mit Hilfe einer Scheibensäge der Firma Struers aus den Proben heraus-
gesägt wurden. Die Probenpositionen, gemessen von der Unterkante der Probe
an, an denen sowohl Längs- als auch Querschliffe herauspräpariert wurden, sind
in Tabelle 3.4 aufgeführt. Die herauspräparierten Probensegmente stammen aus
dem Bereich der jeweiligen Probe, die während des Experimentes von dem Silica-
Aerogeltiegel umgeben war. Anschließend wurden die Proben auf einer Ultrafräse
Anlage Querschliffe Längsschliffe
Position [mm] Position [mm]
Artemis 1 35 und 50 35 - 45
Artemis 2 35 und 50 35 - 45
Artemis 3 63 und 78 63 - 73
Tab. 3.4: Positionen der Längs- und Querschliffe, gemessen von der Unterkante der
Probe an.
(Typ Polycut-E, Firma Reichert-Jung) plan- und feingeschliffen. Die abschließen-
de Politur erfolgte mit 3, 1 und 0,25µm Diamant-Alkohol-Suspensions-Spray auf
einem Samttuch, bis sich die Proben in einem spiegelnd polierten und hochplana-
ren Zustand befanden, der es erlaubte, für eine Analyse der Gefügemorphologie
und der Zusammensetzung Digitalbilder der präparierten Proben zu erzeugen,
ohne ein Ätzverfahren anwenden zu müssen. Mittels einer Energiedispersions-
Röntgenanalyse (EDX) wurden die verschiedenen im Gefüge auftretenden Phasen
identifiziert. In der Abbildung 6.3 sind typische Mikrostrukturen in Querschliffen
der binären (AlSi6) und ternären (A357) Legierungen zu sehen. In beiden Fällen
sind deutlich α−Al-Dendriten vergleichbaren Flächenanteils in einer Matrix aus
interdendritischem Eutektikum zu erkennen.
3.6 Gefügeanalyse
3.6.1 Primärdendritenabstand
Zur Bestimmung des primären Dendritenabstands λ1 an metallographisch prä-
parierten Querschliffen wurden zwei verschiedene Methoden genutzt. Zum Einen
können die Abstände zwischen zwei benachbarten Primärdendriten direkt ausge-
messen werden, wenn die Primärdendriten wie im Falle der binären Legierungen
parallel zur Wachstumsrichtung auf einem regulären Netz aus Primäralumini-
umdendriten (siehe Abbildung 6.3a) angeordnet sind. Zum Anderen wurde die
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sogenannte „area counting method“ nach Mason, Verhoeven und Trivedi [150] bei
Proben der ternären technischen Legierung angewendet, da hier die Primärden-
driten weniger gleichmäßig angeordnet sind (siehe Abbildung 6.3b). Der primäre
Dendritenabstand ergibt sich aus der Proportionalitätsbeziehung
λ1 ≈ q
√
A/N (3.1)
mit der Anzahl N an Primärdendriten innerhalb einer gegebenen Fläche A. Die
Größe der Proportionalitätskonstanten q hängt von der geometrischen Anordnung
der Primärdendritenstämme ab (q gleich 1, 1,075 oder 0,5 bei quadratischer,
hexagonaler oder gemischter Anordnung). In Abbildung 6.3 ist zu erkennen, dass
die Anordnung der Dendriten größtenteils einer kubischen Anordnung gleicht, für
die λ1 mit folgender Formel beschrieben wird:
λ1 =
√
A
N
(3.2)
Vergleiche der direkten und der statistischen Messmethode an ein und denselben
Proben ergaben, dass die Differenz zwischen den mit diesen beiden Methoden
gemessenen Mittelwerten von λ1 kleiner als 0,5% ist.
Aufgrund von experimentellen Ursachen und physikalischen Gründen ist immer
eine Verteilung der innerhalb eines Querschliffs gemessenen Primärdendritenab-
stände zu beobachten. Unterschiedlich orientierte Körner, die in demselben Schliff
unter verschiedenen Winkeln angeschnitten werden, ergeben verschiedene Werte
für λ1. Dazu tragen neben geometrischen Aspekten auch physikalische Aspek-
te [151] bei. Um diese Störungen zu eliminieren, wurden mehrere Querschliffe
einer Probe aus verschiedenen Probenpositionen ausgewertet und die jeweiligen
Dendritenabstände gemittelt.
3.6.2 Sekundärer Dendritenarmabstand
Der sekundäre Dendritenarmabstand λ2 wurde an Längsschliffen der Proben ge-
messen, indem die Abstände zwischen den Seitenarmen eines Primärdendriten
als eine Funktion der Länge des Dendriten gemittelt wurden. Für die Berechnung
von λ2 gilt folgende Relation:
λ2 =
L
n− 1 (3.3)
mit der Länge des Primärdendriten L und der Anzahl der Seitenarme n (siehe
Abbildung 3.6).
3.6.3 Lamellenabstand im Eutektikum
Der Lamellenabstand im Eutektikum λE wurde an mehreren Querschliffen der
Proben gemessen. Das Verfahren ist in Abbildung 3.7 am Beispiel eines typischen
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Abb. 3.6: Lichtmikroskopische Aufnahme eines Längsschliffs einer A357 Probe zur
Bestimmung des sekundären Dendritenarmabstandes nach λ2 = Ln−1 . Mit L markiert
ist die Länge eines Primärdendriten. Die Anzahl der Seitenarme (jeweils markiert mit
einem weißen x) sei n.
Gefügeschliffbilds einer AlSi7 Legierung dargestellt. Dazu wurden mehrere licht-
mikroskopische Aufnahmen des Eutektikums an verschiedenen Schliffpositionen
aufgenommen und mit der digitalen Bildverarbeitung bearbeitet und ausgewertet.
Der erste Schritt war die Konvertierung der Mikroskopbilder (Abbildung 3.7a) in
Binärbilder (Abbildung 3.7b). Der Schwellwert konnte im Programm interaktiv
gesetzt werden, um die Flächen der einzelnen Phasen unverändert zu lassen. Die
Messung der Lamellenabstände erfolgte nach der „linear intercept method“ nach
Grugel und Hellawell [74, 73], die nicht nur glaubwürdige Werte für den mittle-
ren Lamellenabstand liefert, sondern auch ihre statistische Verteilung wiedergibt
(logarithmisch normalverteilt nach [15]). Eine Korrektur der Werte im Hinblick
auf eine mögliche Neigung der Si-Platten bezüglich der Schliffebene wurde nicht
durchgeführt, um einen direkten Vergleich mit Literaturangaben zu ermöglichen.
Ein geeigneter Ausschnitt des jeweiligen Binärbildes wurde so gesetzt, dass kein
Primäraluminium mit eingeschlossen wurde. Über jeden Ausschnitt der Binärbil-
der wurde ein Raster von Horizontallinien im Abstand von fünf Pixeln gelegt,
um die Sehnenlängen zwischen den einzelnen Lamellen zu messen (Abbildung
3.7c), die den Lamellenabstand wiedergeben. Dem Programm wurde ein minima-
ler Wert vorgegeben, unter dem ein schwarzer Partikel nicht mehr als Si-Partikel
erkannt werden sollte, um mögliche Fehler beim Setzen des Schwellwertes auszu-
schließen. Um geometrische Störungen zu eliminieren, wurden die entsprechenden
Ausschnitte 6 mal in 30◦ Schritten rotiert und erneut die Sehnenlängenabstände
gemessen (Abbildung 3.7d). Die ermittelten Werte wurden arithmetisch gemit-
telt, um auf diese Weise den mittleren Lamellenabstand im ausgewählten Bild-
ausschnitt zu bestimmen.
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Abb. 3.7: Darstellung der „linear intercept method“ zur Bestimmung des Lamellen-
abstandes λ2 im Eutektikum. a) Originalbild (Al hellgrau, Si dunkelgrau) b) Binärbild
(Al weiß, Si schwarz) c) Ausgewählter Bereich des Binärbildes mit Linienraster d) Um
90◦ gedrehter Ausschnitt des Binärbildes mit Messraster.
3.6.4 Flächenanteile der einzelnen Phasen
Die Flächenanteile der vorkommenden Phasen (α−Al, binäres Eutekikum, Mg2Si)
wurden an mehreren Querschliffen der jeweiligen Proben gemessen. Aufgrund des
sehr geringen Anteils an eisenreichen Phasen in der ternären Legierung wurden
diese in der Messung nicht berücksichtigt. Das Verfahren ist in Abbildung 3.8 am
Beispiel eines typischen Gefügeschliffbilds einer A357-Legierung dargestellt. Für
jede Probe wurden mehrere lichtmikroskopische Aufnahmen des Gefüges an ver-
schiedenen Schliffpositionen aufgenommen und mit der digitalen Bildverarbeitung
bearbeitet und ausgewertet. Nach einer Shading-Korrektur erfolgte das Setzen der
Schwellwerte für die zwei (AlSi7 Legierung) bzw. drei Phasen (A357). Über eine
Farbkodierung wurde jeder der Phasen eine eigene Farbe zugeordnet. Dem Pro-
gramm wurde ein minimaler Wert vorgegeben, unter dem ein Partikel nicht mehr
als solcher erkannt werden sollte, um mögliche Fehler beim Setzen des Schwell-
werts auszuschließen. Die digitale Bildanalyse konnte dann über die Funktion
„Phasenanalyse“ den Flächenanteil jeder farbkodierten Phase im ausgewählten
Bildbereich bestimmen. Die ermittelten Werte aus verschiedenen Querschliffen
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einer Probe wurden arithmetisch gemittelt, um auf diese Weise den mittleren
Flächenanteil jeder Phase in der jeweiligen Probe zu ermitteln.
2mm
a)
2mm
b)
Abb. 3.8: Darstellung des Verfahrens zur Bestimmung des Flächenanteils der auftre-
tenden Phasen am Beispiel eines Querschliffs einer A357-Legierung a) α−Al dunkelgrau,
Eutektikum hellgrau, Mg2Si schwarz. In Bild b) ist das farbkodierte Bild zu sehen. Aus
dem Flächenanteil der farblich unterschiedlich markierten Bereiche wird der Phasenan-
teil der einzelnen Phasen im gewählten Bildausschnitt berechnet.
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Kapitel 4
DIE ARTEMIS-ANLAGEN
Eine Aerogel-basierte Ofenanlage ARTEMIS (AeRogel TEchnology for MIcro-
gravity Solidification) wird schon seit einigen Jahren für die gerichtete Erstar-
rung am Institut für Raumsimulation, DLR, eingesetzt [152, 153, 154, 155]. Ihr
Prinzip ist eine Weiterentwicklung des Power-Down-Verfahrens [156], das viel-
fach Anwendung findet im Bereich der Erstarrungsforschung. Durch die Ver-
wendung wärmeisolierender Silica-Aerogele als Tiegelmaterial und adiabatische
Zone können die Geschwindigkeit der Erstarrungsfront und der Temperaturgra-
dient vor der Erstarrungsfront unabhängig voneinander kontrolliert werden, und
die Erstarrungexperimente können mit positiver oder negativer Beschleunigung
[15] durchgeführt werden. Die extrem geringe Wärmeleitfähigkeit (5 - 20mW/Km
[157, 158]) der Silica-Aerogele führt zu einer nahezu eindimensionalen Abkühlung
und Erstarrung der Schmelze [153, 154, 155, 15, 159]. Die optische Transparenz
der Silica-Aerogele im sichtbaren bis infraroten Wellenlängenbereich (ca. 500 bis
2200nm) erlaubt sowohl die Beobachtung des Erstarrungsprozesses in-situ, als
auch die Messung der Temperatur der Probenoberfläche mit optischen Methoden
während eines Experimentes. Im Folgenden wird auf das Anlagenkonzept, Ent-
wicklung und Aufbau einer neuen Anlagengeneration, deren Spezifikationen und
die neu entwickelte LabView-basierte Anlagensteuerung eingegangen.
4.1 Die Artemis1-Anlage
Der ursprüngliche Versuchsaufbau Artemis1 ist in Abbildung 4.1 zu sehen, mit
dem zunächst erste Experimente zur gerichteten Erstarrung einer binären Al-
6wt.%Si - Legierung mit konstanten Erstarrungsgeschwindigkeiten durchgeführt
wurden. Das Kernstück der Anlage setzt sich zusammen aus zwei Bornitrid-
Heizern (HDBN), einem Aerogeltiegel als thermisch isolierende Zone und einem
Kühlelement unterhalb des unteren Heizers. Aufgrund der exzellenten wärme-
isolierenden Eigenschaften des Aerogels tauschen beide Heizer Wärme nur über
die Probe aus. Die beiden Heizelemente arbeiten nach dem Prinzip eines Wider-
standheizers. Um den Wärmefluss vom oberen zum unteren Heizer vollständig
zu kontrollieren, befindet sich im unteren Heizer ein Molybdänstab, auf dem die
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Probe (Länge 85mm, Durchmesser 7,95mm) mit ihrem unteren Ende aufsitzt.
Mit ihrem oberen Ende befindet sich die Probe im oberen BN-Heizer. Zwischen
den beiden Heizern ist die Probe umgeben von einem 57mm hohen Aerogeltiegel
(Duchmesser der Bohrung 8mm). Der Molybdänstempel reicht 3mm aus dem un-
teren Heizer in den Aerogeltiegel hinein und ist mit einer aktiven Wasserkühlung
(20◦C) verbunden. Beide Heizelemente sind unabhängig voneinander regelbar. Je-
weils ein Themoelement im oberen Heizer wie im Molybdänstempel liefern Tem-
peraturwerte (Ist-Werte), die mittels einer PID-Regelung mit den Soll-Werten
verglichen werden. Die gesamte Anlage befindet sich in einem Rezipienten, um
Experimente unter Vakuumbedingungen (bis 10−5mbar) durchführen zu können.
Aufgrund der optischen Transparenz der Aerogele kann über eine Zeilen-CCD-
Aerogel
Tiegel
untere Heizer
wassergekühlte
Kupferplatte
 Konstanter
Molybdänstab 
obere Heizer
Kontrolleinheit
CCD-chip
optisches
System
Probe
Abb. 4.1: Versuchsaufbau der ursprünglichen Artemis1 Anlage
Kamera außerhalb des Rezipienten der Erstarrungsprozess, d.h. die Bewegung der
Erstarrungsfront, beobachtet und die Temperatur optisch erfasst werden. Bei der
Kamera handelt es sich um eine Zeilen-CCD-Kamera der Fa. Stresing, Berlin. Die
Kenndaten des verwendeten CCD-Chips sind in Tabelle 4.2 aufgelistet. Ein Ob-
jektiv für größere Abbildungsmaßstäbe (NIKON AF Mikro-Nikkor 105/F2.8D)
ist an der Kamera angebracht. Die räumliche Auflösung bei einer Gegenstands-
größe von 57mm ist ca. 30µm; die zeitliche Auflösung liegt zwischen 0,01s (100
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Hz) und 2s (0,5 Hz); gearbeitet wurde mit einer Integrationszeit von 340ms. Die
optische Einheit ist zur einfacheren Justierung an einem x-y-Tisch auf einer op-
tischen Bank montiert.
4.2 Die neue Anlagengeneration: Artemis 2 und
Artemis 3
Im Hinblick auf einige technische Unzulänglichkeiten der Artemis1-Anlage, den
beabsichtigten Einbau eines Spulensystems zur Erzeugung eines rotierenden Ma-
gnetfeldes und die Umstellung der Anlagensteuerung auf LabView ist das Anla-
genkonzept neu überdacht worden. Zwei vollständig neue, aerogel-basierte Ofen-
anlagen zur gerichteten Erstarrung wurden aufgebaut: Artemis2 und Artemis3,
wobei die letztere einen Spuleneinsatz zur Erzeugung eines rotierenden Magnet-
feldes enthält. Eine graphische Darstellung der neuen Anlagengeneration ist in
Abbildung 4.2 zu sehen.
Abb. 4.2: Graphische Darstellung des neuen Anlagenkonzeptes mit implementiertem
Spulensystem zur Erzeugung eines rotierenden Magnetfeldes in der schmelzflüssigen
Probe.
Das Anlagenkonzept als solches - Probe im Aerogeltiegel als adiabatische Zo-
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ne, oberer und unterer Heizer mit aktiver Kühlung, optisches System - wurde
beibehalten. Allerdings wurden die Bornitridheizer zur einfacheren Handhabung,
besseren Führung und höheren Maximaltemperaturen umkonstruiert. Sie haben
nun die Form eines Hohlzylinders (Durchmesser der Bohrung 8mm), auf den au-
ßen mäanderförmig und nicht mehr spiralförmig Kanthal c©-Heizdraht gewickelt
ist. Auf diesen BN-Zylinder ist zur Fixierung des Heizdrahtes eine Hülse aus Bor-
nitrid gestülpt. Diese Heizereinheit wird durch eine gießfähige Keramik mit sehr
geringer Wärmeleitfähigkeit in einer Metallhalterung fixiert.
Um einen besseren Kontakt zwischen Probe und unterem Heizer zu gewährlei-
sten wurde bei der Artemis3-Anlage der Molybdänstempel weiter in den unteren
Heizer gezogen, so dass die Probe bis in den unteren Heizer hinein reicht. Zwi-
schen Probe und Molybdänstempel sitzt ein BN-Plättchen (Durchmesser 8mm,
Höhe 2mm), um ein eventuelles Anhaften der Probe am Molybdänstempel zu ver-
meiden. Bevor die Erstarrung einsetzt, ist die Probe vollständig aufgeschmolzen.
Beim Akühlen der Schmelze baut sich das Diffusionsfeld vor der Phasenfront auf.
Ein stationärer Zustand (steady state) ist dann erreicht, wenn der Aufstau vor der
Phasenfront konstant bleibt. Dieser Übergangsbereich wird als Anfangstransiente
bezeichnet. Ihre Länge lässt sich abschätzen nach [10]:
xtrans =
4 ·D
v · k (4.1)
mit der Diffusionskonstanten D, der Erstarrungsgeschwindigkeit v und dem Se-
gregationskoeffizienten k. Bei D = 3 · 10−9m2/s und k = 0, 13 ergibt sich für fol-
gende Erstarrungsgeschwindigkeiten, bei denen Versuche durchgeführt wurden,
eine Länge der Anfangstransiente von:
v [mm/s] xtrans [mm] v [mm/s] xtrans [mm]
0,0075 12,12 0,06 1,52
0,015 6,06 0,09 1,01
0,03 3,03 0,12 0,76
0,045 2,02 0,15 0,61
Tab. 4.1: Länge der Anfangstransiente xtrans in Abhängigkeit von der Erstarrungsge-
schwindigkeit v.
Da bei Artemis3 die Probe 2cm tief im unteren Heizer versenkt ist, wird die An-
fangstransiente selbst bei sehr geringen Erstarrungsgeschwindigkeiten im unteren
Heizer vollständig durchlaufen. Mit dem Erreichen der Aerogelzone hat sich eine
konstante Erstarrungsgeschwindigkeit eingestellt. Der untere Heizer ist bei bei-
den Anlagen fest in eine wassergekühlte Kupferplatte (20◦C) integriert, von der
zwei (Artemis2) bzw. drei (Artemis3) Führungsschienen für den oberen Heizer
ausgehen. Um ein Auslaufen von Schmelze zwischen Aerogeltiegel und Heizer zu
vermeiden, müssen einerseits die Heizer plan auf den Aerogeltiegelflächen auflie-
gen und andererseits muss der Tiegel fest zwischen beiden Heizern eingespannt
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sein. Ersteres erfordert hohe Genauigkeit beim Präparieren der Aerogeltiegel (Hö-
he x Breite x Tiefe: Artemis1, Artemis2 57 x 30 x 30 mm3; Artemis3 64 x 30 x
30 mm3). Die beiden Flächen zu den Heizern hin müssen planparallel zueinan-
der sein, und die Bohrung durch den Tiegel (Durchmesser 8mm) für die Probe
muss exakt senkrecht dazu verlaufen. Zur Fixierung des Tiegels zwischen bei-
den Heizern wird der obere Heizer an den Führungsschienen festgeschraubt. Um
eine gewisse Flexibilität zu wahren und eine Rissbildung im Aerogeltiegel beim
Einspannen des Tiegels zu vermeiden (nicht exakt planparallele Tiegelflächen,
Volumenausdehnung der Schmelze), befinden sich zwischen Ofenhalterung und
Feststellschraube Federn. Fotos der Anlagen Artemis2 und Artemis3 sind in den
Abbildungen 4.3 und 4.4 zu sehen. Jeweils ein Thermoelement (Typ K, Ni-CrNi)
Abb. 4.3: Bilder der Artemis2-Anlage
befindet sich zur Ofensteuerung im unteren bzw. oberen Heizer in Höhe der Pro-
benenden. Es befinden sich keine Thermoelemente mehr im Molybdänstempel.
Beide Anlagen sind jeweils in einem Rezipienten eingebaut und an einen Turbo-
molekularpumpstand angeschlossen.
Die optischen Systeme der Anlagen bestehen aus einer Zeilen-CCD-Kamera der
Fa. Stresing auf einem x-y-Tisch auf einer optischen Bank (Details siehe Tabelle
4.2), an der ein Objektiv für größere Abbildungsmaßstäbe (NIKON AF Mikro-
Nikkor 105/F2.8D) angebracht ist. Mit Hilfe einer Peltierkühlung kann das Dun-
kelrauschsignal der CCD-Sensoren um einen Faktor 1000 verringert werden. Der
Sensor wird hierzu auf -20◦C stabilisiert.
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Abb. 4.4: Bilder der Artemis3-Anlage mit implementiertem Spulensystem.
4.3 ARTEX und ARTEXplus
Im Rahmen dieser Arbeit wurden für Experimente unter Mikrogravitationsbedin-
gungen die ARTEMIS-Anlagen weiterentwickelt zu einer Experimenteinrichtung
für ein Modul im Höhenforschungsraketen-Programm TEXUS: ARTEX (ARte-
mis on TEXus) und ARTEXplus (ARTEX mit integriertem Spulensystem zur
Erzeugung eines rotierenden Magnetfeldes). Das Prinzip der ARTEMIS-Anlagen
wurde beibehalten. Einige konstruktive Veränderungen wurden zur mechanischen
Stabilisierung vorgenommen. Details zum Aufbau der Flugeinheiten und der Ex-
perimente auf TEXUS 39 und TEXUS 41 sind in Anhang A, Anhang B und
[160, 161, 162] zu finden.
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Serie CCD 2010 ARTEMIS-1 ARTEMIS-2 ARTEMIS-3
Typ TH 7803A(Z) G8160-256S G8180-256W
Hersteller Thomson Hamamatsu Hamamatsu
Material Si InGaAs InGaAs
Pixel 1728 256 256
Empfindlichkeitsbereich [µm] 0,4 - 1,1 0,9 - 1,67 0,9 - 2,55
akt. Sensorlänge [mm] 17,28 12,8 12,8
max. Belichtungszeit [sec.] 5 50 0,05
Sensorfläche [µm2] 10 x 13 50 x 250 50 x 250
Tab. 4.2: Sensordaten der an den ARTEMIS-Anlagen verwendeten CCD-Kameras.
4.4 Das Spulensystem
Der Aufbau zur Erzeugung eines transversalen rotierenden Magnetfeldes in Ar-
temis3 ist in der Abbildung 4.5 zu sehen. Das Spulensystem besteht aus sechs
einzelnen Spulen mit einem Kern aus Armco-Eisen, die kreisförmig auf einem
wassergekühlten Messingring angeordnet sind. Im Messingring befindet sich eine
Aussparung, durch die hindurch die Probenoberfläche mit der CCD-Kamera beo-
bachtet werden kann. Jeweils zwei sich gegenüberliegende Spulen sind miteinander
über einen Kurzschlussbügel verbunden und bilden so Helmholtzspulenpaare. Die
Spulenhalter sind mit Backlackdraht bewickelt (Anzahl der Windungen = 300,
Drahtdurchmesser = 0,4mm, Spulenwiderstand 3,3 Ω). Angesteuert werden die
Spulenpaare mit konventionellem Drehstrom mit 50Hz über einen Drehstrom-
transformator (3-phasig, Primär 3 x 400V, 230V pro Strang, sekundär 3 x 10,4
V, 6V pro Strang, Leistung = 3∗6V ∗1, 5A = 27V A). Durch die Wahl geeigneter
Vorwiderstände (siehe Tabelle 4.3) kann die Stärke des Magnetfeldes beliebig ein-
gestellt werden. Für die vorliegende Arbeit wurde die Konfiguration so gewählt,
dass Versuche sowohl mit 3mT als auch mit 6mT durchgeführt werden konnten.
Bestimmt wurde die magnetische Flussdichte mit einer an ein Teslameter ange-
schlossenen Hall-Sonde. Gemessen wurde das Magnetfeld in der Mitte zwischen
zwei gegenüberliegenden Helmholtzspulen auf halber Höhe der Spulen bei gleich-
zeitigem Betrieb aller drei Spulenpaare. Die Hallsonde befand sich zum Zeitpunkt
der Messung im Mittelpunkt des Spulenpaares. Die Messwerte aller drei Spulen-
paare wurden anschließend gemittelt. Mögliche Fehlerquellen bei der Messung der
magnetischen Flussdichte sind:
• Ausgangsspannung schwankt im Bereich von einigen mV während der Mes-
sung;
• Nullpunktabgleich;
• Es ist schwierig, die Hall-Sonde exakt senkrecht zu den magnetischen Feld-
linien zu positionieren, denn nur senkrechte Feldlinien können mit der Hall-
Sonde gemessen werden.
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Vorwiderstand R [Ohm] U [V] I [A] Magnetfeldstärke [mT]
- 6 1,5 3,00 ± 0,35
5,6 6 1,5 6,00 ± 0,70
Tab. 4.3: Über den Vorwiderstand einstellbare Magnetfeldstärken des Spulensystems
in Artemis.
Armco-Eisen
Messing
Backlackdraht
Kapton®-Folie
Fenster für
Kamera
Abb. 4.5: Das in Artemis3 eingebaute Spulensystem mit seinen Details.
4.5 Anlagensteuerung mit LabView
Die bisherige Rechner-Software (ASYST) wurde umgestellt auf ein in LabView
programmiertes Steuerungsprogramm, mit dem die Temperaturen der Heizer
eingelesen (Istwerte) und mit dem programmierten Temperaturprofil (Sollwer-
te) verglichen werden, entsprechend die Stromversorgung der Heizer (Gossen-
Konstanter) angesteuert wird, die Messwerte der CCD-Kamera eingelesen und
zeitsynchron mit den Temperaturdaten dargestellt und abgespeichert werden, so-
dass der Experimentverlauf während eines Versuches zu kontrollieren ist und die
Daten nach einem Versuch zur Auswertung zur Verfügung stehen. Die Signalkon-
ditionierung der von den Thermoelementen kommenden und an die Konstanter /
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PID-Regelung gehenden Analog-Daten wurden durch FieldPoint-Module der Fa.
National Instruments ersetzt und ebenfalls in die LabView Steuerung implemen-
tiert.
4.6 Kontrolle des Erstarrungsprozesses
Der Ablauf eines Experimentes gestaltet sich wie folgt: Nach Einbau einer Probe
und eines Aerogeltiegels wird unter Vakuumbedingungen zunächst der Aerogel-
tiegel bei 400◦C (unterer Heizer) bzw. 500◦C (oberer Heizer) für zwei Stunden
ausgeheizt. Anschließend werden beide Heizer auf ihre maximalen Starttempe-
raturen aufgeheizt, und die Probe wird vollständig aufgeschmolzen. Der untere
Heizer hat dabei stets eine deutlich niedrigere Temperatur als der obere Heizer,
sodass die Probe von oben nach unten aufschmilzt. Der Probe wird so ein Tem-
peraturgradient aufgezwungen. Sind die maximalen Temperaturen beider Heizer
erreicht, schließt sich eine Phase der Homogenisierung der Schmelze (30 Minuten)
an, so dass eine gute Wärmeankopplung zwischen oberem Heizelement bzw. Mo-
lybdänstempel und Probe gewährleistet ist. Anschließend werden die Tempera-
turen beider Heizelemente mit unterschiedlichen Kühlraten abgesenkt. Die Probe
erstarrt von unten nach oben entgegen dem Gravitationsvektor g zur Vermeidung
von Konvektionen in der Schmelze, und die Phasenfront bewegt sich vom unteren
Heizer in Richtung des oberen Heizers. Abbildung 4.6 zeigt ein Beispiel eines für
an die beiden Heizer angelegten Temperaturpofils zur gerichteten Erstarrung mit
konstanter Erstarrungsgeschwindigkeit und konstantem Temperaturgradienten.
Im Hinblick auf die Ausgangsposition der flüssig/fest-Phasengrenze xsl kann jede
beliebige Gleichung der Form xsl(t) = x0 + v0t + 1/2at2 mit x0 der Startpositi-
on, v0 einer Geschwindigkeit, a einer Beschleunigung und t der Zeit programmiert
werden. Die Kontrolle der Kühlraten beider Heizer unabhängig voneinander führt
zu einer Erstarrung mit konstanter Geschwindigkeit und konstantem Tempera-
turgradienten an der Erstarrungsfront. Für positiv oder negativ beschleunigte Er-
starrung ändern sich nur die Heizerprofile [154]. Der Temperaturgradient bleibt
konstant. Im Folgenden wird gezeigt, wie diese Steuerung funktioniert und dass
die das Gefüge beeinflussenden Parameter v und GL exakt eingehalten werden.
4.6.1 Steuerung der Heizer
Bei der Erstarrung von Schmelzen mit endlichen Erstarrungsgeschwindigkeiten
wird am Phasenübergang flüssig/fest latente Wärme frei. Diese wird ebenso wie
die Wärmemenge, die während der gerichteten Erstarrung aus der Schmelze zur
Phasengrenzfläche hin geleitet wird, über die Probe abgeführt. Sobald die Wär-
memenge, die pro Zeiteinheit durch die Querschnittssfläche der Probe fließt, gleich
der frei werdenden Erstarrungswärme ist, stellt sich ein stationäres Gleichgewicht
104 Kapitel 4. Die ARTEMIS-Anlagen
0 2000 4000 6000 8000 10000 12000 14000
0
200
400
600
800
°
Erstarrung
H
o
m
o
ge
n
isi
er
u
n
g
Aus- und Aufheizen
 obere Heizer
 untere Heizer
 
 
Te
m
pe
ra
tu
r 
[  
C]
Zeit [s]
Abb. 4.6: Temperaturprofil für eine Erstarrung mit konstanter Erstarrungsgeschwin-
digkeit und konstantem Temepraturgradienten vor der fest/flüssig-Phasengrenze.
ein, und die Wärmebilanzgleichung nimmt folgende Form an:
ρ∆Hv + λLGL = λsGs (4.2)
oder aufgelöst nach Gs
Gs = β + αGL (4.3)
mit
α =
λL
λs
und β =
ρ∆Hv
λs
. (4.4)
Hierbei sind ρ die Dichte am Phasenübergang, ∆H die spezifische Erstarrungs-
enthalpie in [J/g], v = dx/dt die Geschwindigkeit der Erstarrungsfront, λL und
λs die Wärmeleitfähigkeiten in der Schmelze (Werte siehe Tabelle 3.4) bzw. im
Festkörper und GL und Gs die Temperaturgradienten im Flüssigen wie im Festen.
Der Temperaturverlauf der beiden Heizelemente bei einer konstanten Erstar-
rungsgeschwindigkeit berechnet sich wie folgt:
To(t) = T
0
o − T˙ot Temperaturverlauf des oberen Heizers (4.5)
Tu(t) = T
0
u − T˙ut Temperaturverlauf des unteren Heizers (4.6)
mit T 0o und T
0
u den Starttemperaturen des oberen und des unteren Heizers und T˙ot
und T˙ut den Abkühlraten für den oberen und den unteren Heizer. Eine Kühlrate
berechnet sich im Allgemeinen nach der Gleichung T˙ = G·v. Unter der Annahme,
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dass die Temperaturgradienten im Festkörper Gs und in der Schmelze GL einen
linearen Verlauf zeigen, gilt:
GL =
∂T
∂x
∣∣∣∣
L
=
To(t)− Tm
L− x (4.7)
Gs =
∂T
∂x
∣∣∣∣
s
=
Tm − Tu(t)
x
(4.8)
mit Tm dem Schmelzpunkt der Legierung, x der Position der Erstarrungsfront zur
Zeit t (x = x(t) = x0+v · t) und L der effektiven Probenlänge. L ist länger als die
adiabatische Zone (Bereich der Probe im Aerogeltiegel), da sich aufgrund der in
die Heizer hineinreichenden Probe und der Positionierung der Thermoelmente in
den Heizern auf Probenhöhe die Temperaturgradienten bis in die beiden Heizer
ausdehnen. Bei den Versuchen sind die Proben stets vollständig aufgeschmolzen
worden, so dass gilt x0 = 0 und somit x = v · t. Die entsprechende Temperatur-
verteilung in der Probe ist in Abbildung 4.7 dargestellt.
Abb. 4.7: Temperaturverteilung in der Probe mit der Temperatur des oberen Heizers To
und des unteren Heizers Tu, der Schmelztemperatur Tm, dem Gradienten im Festen Gs
und im Flüssigen GL, der effektiven Probenlänge L und dem Startpunkt der Erstarrung
x0.
Durch einige einfache Umformungen ergibt sich für den Temperaturverlauf beider
Heizer:
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To(t) = To(t) + Tm − Tm
= (To(t) + Tm) · L− x
L− x + Tm
=
(To(t) + Tm)
L− x (L− x) + Tm
= GL(L− x(t)) + Tm (4.9)
Tu(t) = Tu(t) + Tm − Tm
= (Tu(t) + Tm) · x
x
+ Tm
=
(Tu(t) + Tm)
x
(x) + Tm
= −Gs(x(t)) + Tm (4.10)
Für den Fall ∆H 6= 0 ergibt sich durch Einsetzen der Gleichung 4.3 in die Glei-
chungen 4.9 und 4.10
To(t) = Tm +GL(L− v · t) (4.11)
Tu(t) = Tm − (β +GLα)v · t (4.12)
Einzige unbekannte Größe ist die effektve Probenlänge L. Für einen ersten Test-
versuch wird daher L gleich der Probenlänge gesetzt und vsoll = 0, 06mm/s und
Gsoll = 3K/mm gewählt. Aus den Messdaten dieses ersten Versuches wird die tat-
sächliche Erstarrungsgeschwindigkeit vist ermittelt (siehe Kapitel 4.6.2) und mit
dem Sollwert verglichen. Mit Hilfe der experimentell bestimmten Geschwindigkeit
vist ist die Bestimmung des experimentellen Temperaturgradienten Gist und der
zu diesem Gradienten gehörenden Länge L möglich. Die Ableitung (T˙ = G · v)
und Subtraktion der Gleichungen 4.11 und 4.12 voneinander ergibt:
T˙ sollo (t)− T˙ sollu (t) = (−GsollL + β +GsollL · α)vsoll (4.13)
Vergleicht man die vorgegebenen Größen vsoll und Gsoll mit den tatsächlich er-
reichten Werten, so berechnet sich der Gradient GistL , der sich während des Ex-
perimentes bei konstanter Erstarrungsgeschwindigkeit eingestellt hat, nach der
Gleichung:
(−GsollL + β +GsollL α)vsoll = (−GistL + β +GistL α)vist
GistL =
(
(−GsollL + β +GsollL α)vsoll
vist
− β
)
(α− 1)−1 (4.14)
Aus Gleichung 4.14 wird ersichtlich, dass bei einer konstanten Erstarrungsge-
schwindigkeit vist auch der Gradient GistL konstant sein muss. Ist der Tempera-
turgradient GistL zu klein oder die Erstarrungsgeschwindigkeit v
ist zu groß, muss
L entsprechend vergrößert oder verkleinert und ein zusätzlicher Versuch durch-
geführt werden, bis die gewünschten Parameter erreicht sind. Typische Tempera-
turprofile, mit denen die beiden Heizelemente geregelt werden, sind in Abbildung
4.8 dargestellt.
In Kapitel 4.6.3 wird gezeigt werden, wie der Temperaturgradient durch eine
genauere Betrachtung der aufgezeichneten Intensitätsdaten optisch kontrolliert
werden kann.
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Abb. 4.8: Temperaturprofile für den oberen und den unteren Heizer für eine konstante
Erstarrungsgeschwindigkeit.
4.6.2 Optische Bestimmung der
Erstarrungsgeschwindigkeit
Während eines Versuches detektiert die Zeilen-CCD-Kamera die Intensitätsver-
teilung über die Probenoberfläche und speichert die gemessenen Intensitäten jedes
einzelnen Pixels synchron mit der Experimentzeit ab. Bei Artemis1 werden 55mm
der Probe auf 1728 Pixel des CCD-Chips abgebildet (1 Pixel = 0,032mm), bei Ar-
temis2 und Artemis3 45mm der Probe auf 256 Pixel (1 Pixel = 0,176mm). Über
eine Eichmessung ist jeder Pixel der Kamera mit einer Position auf der Probe kor-
reliert. Als Beispiel: 55mm der Probe sollen auf 1728 Pixel der Artemis1-Kamera
abgebildet werden. Ein Barcode-Stab ist auf 55mm mit 23 hellen Streifen mar-
kiert. Die Kamera wird so justiert sein, dass alle 23 Streifen des angestrahlten
Barcodes als Peak von der Kamera erfasst werden (siehe Abbildung 4.9). Zur Aus-
wertung der Intensitätskurven liest man die Intensitätsdaten als Funktion der Zeit
aus (Artemis1: jeder 50. Pixel, Artemis2,3: jeder 10.Pixel) und trägt die Daten
gegeneinander auf. In Abbildung 4.10 ist der zeitliche Verlauf der Intensität ei-
ner A357 Probe dargestellt, die mit einer konstanten Erstarrungsgeschwindigkeit
von 0,118mm/s bei einem Temperaturgradienten von 3K/mm erstarrt wurde: 18
Intensitäts-Zeit-Kurven der Artemis3-CCD-Kamera wurden im Abstand von 10
Pixeln ausgelesen. Kühlt die Probe ab, so wird auch die Strahlungsintensität ih-
rer Oberfläche geringer. Am Phasenübergang flüssig/fest ist ein deutlicher Sprung
in der Intensitätskurve zu beobachten. Je weiter die Erstarrungsfront durch die
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Abb. 4.9: Kamera-Kalibrierung: Die Artemis1-CCD-Kamera bildet 23 Streifen eines
55mm langen, angestrahlten Barcodes im Bereich von Pixel 21 bis Pixel 1749 in Form
von Peaks ab. Die Differenz beträgt exakt 1728 Pixel. Somit sind 55mm auf 1728 Pixel
abgebildet und es ergibt sich ein Skalierungsfaktor von 1 Pixel = 0,032mm bzw. 1mm =
31,42 Pixel. Die Pixelskala reicht bis 1800, da intern das Steuerprogramm der Kamera
mit 1800 Pixeln rechnet und nicht mit der tatsächlichen Anzahl von 1728 Pixeln.
Probe gewandert ist, desto schwächer wird diese Steigungsänderung. Dies liegt
daran, dass mit zunehmender Versuchsdauer die Probe immer stärker oxidiert
und damit die Detektierbarkeit der Phasengrenzfläche immer weiter abnimmt.
Aus jeder Kurve kann man ablesen, wann sich die Erstarrungsfront (Zeit in Se-
kunden) an welcher Position der Probe (aus Korrelation Pixel - Probenposition)
befunden hat, und man erhält Positions-Zeit-Datenpaare. An der Auftragung
dieser Wertepaare (vgl. Abbildung 4.11) kann man das Fortschreiten der Erstar-
rungsfront erkennen. Durch eine einfache lineare Regression (bei v = konst.)
erhält man aus der Steigung der angepassten Geraden die Geschwindigkeit, mit
der die Probe erstarrt wurde und kann diese mit der vorgegebenen Erstarrungs-
geschwindigkeit vergleichen. Im Beispiel wurde eine Erstarrungsgeschwindigkeit
von 0,12mm/s vorgegeben bei einer tatsächlich erreichten Geschwindigkeit von
0,118mm/s. Der Fehler liegt bei nur 1,7%.
4.6.3 Bestimmung des Temperaturgradienten
Im folgenden Abschnitt wird gezeigt werden, wie der Temperaturgradient kon-
trolliert und auf seine Konstanz während eines Versuches überprüft werden kann.
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Abb. 4.10: Darstellung der gemessenen Intensität in Abhängigkeit von der Zeit eines
Experimentes in Artemis3 mit einer A357 Probe (v = 0, 118mm/s, G = 3K/mm). 18
Pixel der CCD-Kamera im Abstand von 10 Pixeln wurden ausgelesen.
Zunächst wird eine Eichmessung in Artemis2 durchgeführt, bei der sich in ei-
ner A357 Probe in einer Bohrung entlang der Zylinderachse der Probe ein durch
ein Keramikröhrchen (Al2O3) geschütztes drittes Thermoelement befindet. Dieses
Thermoelement ist in einer Höhe positioniert, die dem Pixel 200 des CCD-Sensors
entspricht. Die Probe wird aufgeschmolzen und mit einer konstanten Erstarrungs-
geschwindigkeit von 0,061 mm/s bei einem Temperaturgradienten von 3 K/mm
gerichtet erstarrt. Während des Experimentes werden nicht nur die Intensitäts-
daten der Kamera und die Temperaturdaten der beiden Thermoelemente, die
zur Heizerregelung deren Ist-Temperaturen liefern, zeitsynchron abgespeichert,
sondern auch die Temperaturwerte des dritten Thermoelementes im Innern der
Probe. Auf diese Weise erhält man an der Position des Thermoelementes PTC
einen Temperaturwert TTC in Abhängigkeit von der Zeit und der Intensität. In
einer Auftragung Intensität gegen Pixel mit dem Scharparameter Zeit (Abbildung
4.12) ist der Phasenübergang weniger deutlich zu erkennen als in Intensitäts-Zeit-
Diagrammen. Die Position der Erstarrungsfront PE, markiert durch einen ⊙ in
Abbildung 4.12, liefert einen zweiten Temperaturwert TE = 577◦C am Ort der eu-
tektischen Erstarrung. Die Ergebnisse der Berechnung des Temperaturgradienten
nach der Gleichung G = (TTC−TE)/(PTC−PE) sind in Tabelle 4.4 zusammenge-
faßt und stimmen gut mit dem programmierten Wert von 3 K/mm überein und
weisen eine hohe Konstanz auf.
Für eine Überprüfung des Temperaturgradienten anhand der optischen Daten
werden die Kurven I(P ) invertiert in P (I)-Kurven, in ein Pixel-Intensitäts-
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Abb. 4.11: Detektierte Position der Erstarrungsfront und aus einer linearen Regression
ermittelte Erstarrungsgeschwindigkeit einer A357 Probe ( v = 0, 118mm/s).
Diagramm übertragen und durch eine quadratische Funktion y(I) angepasst.
P (I)-Kurven können in T (I)-Kurven nach folgender Gleichung umgeformt wer-
den:
T (I) = TE +
TTC − TE
PTC − PE · [y(I)− PE] (4.15)
wobei TE die eutektische Temperatur, PE die Position der Erstarrungsfront, TTC
die Temperatur des dritten Thermoelementes, PTC die Position des Thermoele-
mentes und y(I) die quadratisch angepasste Kurve ist. Damit ist es nun möglich,
die I(P )-Kurven der Eichmessung in T (P )-Kurven umzuwandeln, aus denen der
Temperaturgradient abgelesen werden kann. Die Steigung der linearen Regression
des Kurvenbereichs oberhalb der eutektischen Temperatur liefert den Gradienten
in K/Pixel. Dieser Zahlenwert lässt sich leicht in K/mm umwandeln, wenn man
berücksichtigt, dass in Artemis2 256 Pixel auf 45mm Probe abgebildet werden
(z.B. 0, 5269K/Pixel · (256Pixel/45mm) = 2, 99K/mm). Die Ergebnisse für die
rechnerische und optische Überprüfung des Temperaturgradienten GL sind in Ta-
belle 4.4 zusammengefasst. Sowohl berechnete als auch optisch ermittelte Tem-
peraturgradienten stimmen gut mit dem vorgegebenen Wert von 3K/mm überein
und weisen untereinander eine hohe Konstanz auf.
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Abb. 4.12: Intensitätsprofile zu verschiedenen Zeiten als Funktion der Position (Pixel).
Die Kreise markieren die Position der Erstarrungsfront. 45mm der Probe sind auf 256
Pixel des CCD-Sensors abgebildet.
t [s] 11803 11844 11905 11965 12025 ⊘ ±
berechnet G [K/mm] 3,01 3,04 3,05 2,98 2,89 2,99 0,06
optisch G [K/mm] 2,99 2,97 2,91 2,93 3,01 2,96 0,04
Tab. 4.4: Rechnerische und optische Kontrolle des Temperaturgradienten GL zu ver-
schiedenen Experimentzeiten. Die Werte weisen untereinander eine hohe Konstanz auf
und stimmen gut mit dem vorgegebenen Wert von 3K/mm überein. Der Mittelwert und
die Standardabweichung sind angegeben.
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Kapitel 5
OPTISCHE BESTIMMUNG DES
ANTEILS FESTER PHASE
Eine wichtige Kenngröße zur Beschreibung der Erstarrung einer Legierung ist de-
ren temperaturabhängige Entwicklung des Anteils fester Phase im Schmelzinter-
vall. Bei einer binären Legierung entspricht der Anteil der Primärphase, die sich
im Temperaturbereich zwischen Liquidus- und Soliduslinie des entsprechenden
Phasendiagramms ausscheidet, dem Anteil fester Phase fs (fraction solid). Wie
bereits in Kapitel 2.1.2 erwähnt, wurden in den letzten Jahrzehnten verschiedenste
Modelle zur Vorhersage von fs entwickelt, wobei das Hebel-Modell (vollständiger
Konzentrationsausgleich im Flüssigen wie im Festen, vgl. Gleichung 2.18) und
das Scheil-Modell (vollständige Diffusion im Flüssigen und keine Diffusion im Fe-
sten, vgl. Gleichung 2.24) die beiden theoretisch möglichen Extrema beschreiben.
In realen Gießprozessen zeigt der Anteil fester Phase signifikante Abweichungen
von diesen Modellen, die in der eingeschränkten Festkörperdiffusion und der Art
begründet sind, wie die in der Schmelze gelöste Komponente transportiert wird
[10, 163, 21]. Der tatsächliche Anteil an fs sollte zwischen diesen beiden Extrema
liegen.
Leider ist fs messtechnisch nur schwierig zu erfassen. Eine klassische Methode zur
Bestimmung des Anteils fester Phase ist das plötzliche Abschrecken einer erstar-
renden Probe zu verschiedenen Erstarrungszeiten, d.h. bei verschiedenen Tem-
peraturen, mit dem Ziel, die Geometrie des Zweiphasengebietes regelrecht „ein-
zufrieren“ und dann über metallographische Methoden die zeitliche Entwicklung
des Anteils fester Phase zu bestimmen [164, 165]. Eine weitere Vorgehensweise
ist das Platzieren von Thermoelementen in der Probe oder im Probenhalter, aus
deren gemessenen Temperaturprofilen fs analytisch oder über numerische Mo-
delle bestimmt werden kann. Die dritte Technik ist das sogenannte Dekantieren
[166, 167], bei dem aus einer teilerstarrten Probe die Schmelze aus dem Zwei-
phasengebiet schlagartig abgegossen wird. Anschließend kann die Mikrostruktur
(freigelegte Primärdendriten) mit verschiedensten Techniken, z.B. Röntgenstrahl-
Tomographie, analysiert werden.
Aufgrund der Verwendung von transparenten Silica-Aerogelen als Tiegelmate-
rial in der Artemis-Anlage ist es nun möglich, den Anteil fester Phase in-situ,
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nicht-invasiv aus den während eines Artemis-Experimentes aufgenommenen In-
tensitätsdaten der CCD-Kamera zu bestimmen [168]. Um den Festkörperanteil
fs(T ) optisch aus einer gemessenen Intensitätskurve zu ermitteln, benötigt man
für die Intensität einen theoretischen Ausdruck.
5.1 Theoretische Grundlagen
In jedem Körper der Temperatur T > 0 schwingen die Atome des Körpers bzw.
deren elektrisch geladenen Bestandteile (Elektronen, Ionen) mit statistisch ver-
teilten Amplituden, Phasen und Richtungen. Dies hat die Abstrahlung elektro-
magnetischer Wellen zur Folge: Temperaturstrahlung. Bei höheren Temperaturen
T ≥ T0 wird sie als Wärmestrahlung empfunden. Bei sehr hohen Temperaturen
T >> T0 tritt dabei auch Lichtstrahlung auf: der Körper glüht mit einer gewis-
sen Strahlungsleistung in einer bestimmten Strahlungsintensität I. Die Emission
von Strahlung von der Oberfläche eines Körpers der Temperatur T kann durch
die spektrale Strahldichte Lλ = Lλ(λ, T ) oder auch durch die spezifische spek-
trale Ausstrahlung in den Halbraum Mλ = Mλ(λ, T ) (auf ein Flächenelement
des Strahlers bezogene abgestrahlte Strahlungsleistung) angegeben werden. Je-
der Körper nimmt einerseits Strahlungsleistung φe aus der Umgebung auf und
absorbiert andererseits einen Anteil φa. Der spektrale Absorptionsgrad α ist
α(λ) =
φλ,a
φλ,e
≤ 1. (5.1)
Ein ideal absorbierender Körper mit α = 1, der sämtliche auftreffende Strahlung
bei allen Wellenlängen und Temperaturen vollständig absorbiert, wird als schwar-
zer Körper bezeichnet. Bei gegebener Wellenlänge und Temperatur ist die spek-
trale Strahldichte des schwarzen Körpers (schwarze Strahlung oder auch Hohl-
raumstrahlung) die maximal mögliche. Für die spektrale Strahldichte eines nicht-
schwarzen Körpers (α(λ) < 1) ergibt sich
Lλ(λ, T ) = α(λ, T ) · Lλs(λ, T ). (5.2)
Sehr genaue Messungen der Hohlraumstrahlung (Lummer, Pringsheim, 1899)
zeigten, dass seinerzeit existierende theoretische Ansätze nicht bestätigt wer-
den konnten. Die sog. Wiensche Strahlungsformel (1896) erwies sich für kleine
Wellenlängen λ als richtig, zeigte aber große Abweichungen bei großen λ. Die
sog. Rayleigh-Jeanssche Strahlungsformel wiederum gab die eperimentellen Wer-
te nur bei sehr großen Wellenlängen wieder, um bei kleinen λ über alle Grenzen
zu wachsen. Planck gelang es 1900, eine Interpolation beider Strahlungsformeln
anzugeben, die mit den Messungen übereinstimmten. Für die zeit- und flächenbe-
zogen von einem schwarzen Strahler im Wellenlängenintervall dλ unpolarisiert in
den Halbraum 2π emittierte Energie (spezifische spektrale Ausstrahlung in den
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Halbraum) ergibt sich das Plancksche Strahlungsgesetz aus Mλsdλ = πLλsdλ =
ρs(λ, T )dλ =
8πhc
λ5
· dλ
exp( hc
kBTλ
)− 1 (5.3)
mit h = 6, 626·10−34Js dem Planckschen Wirkungsquantum, c der Lichtgeschwin-
digkeit, kB = 1, 38 ·10−23J/K der Boltzmann-Konstanten und T der Temperatur.
Als Grenzfall des Planckschen Strahlungsgesetzes für kleine Wellenlängen ergibt
sich daraus das Wiensche Strahlungsgesetz, das Rayleigh-Jeanssche Strahlungs-
gesetz als Grenzfall für große Wellenlängen. In Abbildung 5.1 ist die spektra-
le Energiedichte für einen Temperaturbereich von 500 bis 750◦C zu sehen. Das
schraffierte Feld markiert den Empfindlichkeitsbereich des CCD-Chips der Kame-
ra. Durch Integration des Planckschen Strahlungsgesetzes (Gleichung 5.3) über
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Abb. 5.1: Spektrale Energiedichteverteilung der schwarzen Strahlung als Funktion der
Temperatur. Der schraffierte Bereich markiert den Empfindlichkeitsbereich des CCD-
Sensors (0,9-2,55µm).
alle Wellenlängen erhält man die pro Flächeneinheit gesamte abgestrahlte Lei-
stung P (T ) des schwarzen Körpers in den Halbraum
P (T ) =
c
4
∫ 0
∞
ρs(λ, T )dλ = σT
4 (5.4)
Dies ist das Stefan-Boltzmannsche Gesetz mit der Stefan-Boltzmann-Konstanten
σ =
2π5k4B
15c2h3
= 5, 67051 · 10−8Wm−2K−4.
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Nichtschwarze Körper strahlen nach Gleichung 5.2 geringer, da ihr Absorptions-
grad α < 1 ist. Für einen realen strahlenden Körper muss zusätzlich das vom
schwarzen Strahler abweichende Emissionsvermögen berücksichtigt werden. Für
die spektrale Emissivität ǫ < 1 der Probenoberfläche eines realen Strahlers gilt:
ǫ(λ, T ) =
ρ(λ, T )
ρs(λ, T )
(5.5)
Die spektrale Emissivität ist eine Funktion der Wellenlänge λ und der Temperatur
T . Die spektrale Energiedichte eines realen Körpers setzt sich somit zusammen
aus:
ρ(λ, T ) = ǫ(λ, T )ρs(λ, T ) (5.6)
Die gesamte abgestrahlte Leistung lässt sich damit wie folgt ausdrücken:
P (T ) =
c
4
∫ 0
∞
ǫ(λ, T )ρs(λ, T )dλ (5.7)
Die Emissivität ǫ(λ, T ) ist im allgemeinen eine komplexe Funktion der Wellen-
länge, der Temperatur und der Oberflächeneigenschaften, weshalb sie sich in
der Regel auch während eines Versuches ändern kann. Geringe Unebenheiten in
der Probe können ähnlich wie Hohlraumstrahler wirken und eine Messung der
Strahlungsintensität (= Leistung P) der Probe beeinflussen. Um derartige Effekte
zu unterdrücken, wird bei der Auswertung von Intensitätskurven immer zwischen
den Intensitätskurven dreier benachbarter Pixel des CCD-Chips gemittelt. Die
zu detektierende Intensität wird außerdem vom gesamten Übertragungsweg
zwischen Probenoberfläche und CCD-Chip beeinflusst (Aerogelabsorptionskurve,
Absorptionskurve des Fensters der Vakuumkammer, des Kameraobjektives und
der Luft). Dieser Faktor wird in einer Filterfunktion F (λ, T ) zusammengefasst.
Des Weiteren ist die Empfindlichkeit S des CCD-Sensors - bei fester Temperatur
- nur von der jeweiligen Wellenlänge abhängig S = S(λ) (siehe Abb. 5.2).
Die gesamte am CCD-Chip ankommende temperaturabhängige Intensität kann
nun formal wie folgt beschrieben werden:
I(T ) =
c
4
∞∫
0
ǫ(λ, T )F (λ, T )S(λ)ρs(λ, T )dλ, (5.8)
5.2 Intensitätsmessung
Da die Filterfunktion und die temperaturabhängigen Emissivitäten für das beo-
bachtete System nicht bekannt sind, kann eine Korrelation zwischen Temperatur
der Probe und abgestrahlter Intensität nur über eine Eichmessung erfolgen. Bei
einer solchen Messung befindet sich ein Mantelthermoelement Typ K (Ni-CrNi)
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in einem dünnwandigen Al2O3-Keramikröhrchen innerhalb einer Bohrung an ei-
ner wohldefinierten Position parallel zur Längsachse einer A357 Probe. Während
des Experimentes werden sowohl die gemessenen Temperaturen im Innern der
Probe als auch die abgestrahlte Intensität der Probenoberfläche aufgezeichnet.
Die Ansprechzeit des Thermoelementes liegt bei einer Sekunde und die maxima-
le Temperaturauflösung bei 0,5◦C. Da zu jedem Zeitpunkt die exakte Position
des Thermoelementes bekannt ist, kann die an der jeweiligen Position gemesse-
ne Temperatur mit der zugehörigen Intensität korreliert werden. Da aufgrund
der extrem geringen Wärmeleitfähigkeit der Aerogele die Isothermen im Innern
der schmelzflüssigen Probe als nahezu planar angesehen werden können und der
Durchmesser der Proben lediglich 8mm beträgt, ist es statthaft, die im Innern der
Probe aufgezeichneten Temperaturdaten mit den gemessenen Intensitäten an der
Probenoberfläche zu korrelieren. Man gewinnt so eine Zuordnung Temperatur ↔
Intensität über den gesamten Temperaturbereich der Erstarrung hinweg.
Zur Detektion der Intensitätsverteilung (Leistung P ) über die Probenoberfläche
während eines Versuchs wird eine Infrarot-Zeilenkamera der Fa. Stresing mit ei-
nem GaAs Sensor G8180-256 der Fa. Hamamatsu (12 bit Datentiefe, Kühlung
bis -20◦C, 256 Pixel mit 50 x 250 µm, aktive Fläche 12,8 x 0,25 mm2) verwendet.
Der Empfindlichkeitsbereich des CCD-Sensors von 0,9-2,55µm deckt den Trans-
misionsbereich (90%) der Silica-Aerogele von 0,45-2,2µm ab (siehe Abbildung
5.2). Das von der Kamera kommende Intensitätssignal wird ohne Informations-
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Abb. 5.2: Empfindlichkeitsbereich des CCD-Sensors von 0,9-2,55µm bei Raumtempe-
ratur und bei einer Kühlung auf -20◦C. Eingezeichnet ist zusätzlich der Transmissions-
bereich (90%) der Silica-Aerogele von 0,45-2,55µm.
verlust mittels PCI-Karte mit einer Frequenz von einem Bild pro zwei Sekunden
in den Kamera-Messrechner eingelesen und an den Messrechner der Ofensteue-
rung übertragen. Innerhalb eines LabView-Programms werden die Intensitäts-
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und Temperaturdaten der Ofensteuerung online visualisiert, in Abhängigkeit von
der Zeit synchron abgespeichert und stehen nach Beendigung des Experimen-
tes zur weiteren Auswertung zur Verfügung. Zur Abbildung von 45mm der Pro-
be im Bereich des Aerogels auf 256 Pixel des CCD-Chips wird ein NIKON AF
Mikro-Nikkor 105/F2.8D Objektiv mit einem Infarotfilter (B+W) verwendet, um
die Intensitätsmessungen nicht durch einfallendes Streulicht zu beeinflussen. Bei
einer Blendeneinstellung von 8 wird die abgestrahlte Intensität des relevanten
Probenbereichs (45mm) optimal auf die 256 Pixel des Sensors abgebildet. Um
ein Rauschen im Signal zu unterdrücken, wird bei der Auswertung zwischen der
Intensitätskurve des Pixels der CCD-Kamera, der der Thermoelementposition
entspricht, und jeweils einem Pixel davor und einem Pixel danach gemittelt.
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Für diese Untersuchungen wurde eine A357 Probe (Durchmesser 8mm, Länge
119,5mm) mit einer Geschwindikeit von 0,0616 mm/s (siehe Abbildung 5.3) und
einem Temperaturgradienten von 3K/mm in der Artemis-Anlage gerichtet er-
starrt. Das Keramikröhrchen in der Probe hat keinen erkennbaren Einfluss auf
die Erstarrungsgeschwindigkeit der Probe. Die gemessenen Temperaturen des un-
teren und oberen Heizers, sowie die Temperatur im Innern der Probe sind in
Abbildung 5.4 gegen die Zeit aufgetragen. Änderungen im Temperaturverlauf im
Innern der Probe weisen auf die verschiedenen Ausscheidungsreaktionen hin, die
während der Erstarrung an dieser Stelle der Probe ablaufen (Ausscheidung der
Primärphase, des binären und ternären Eutektikums). Zur Verdeutlichung sind
die Liquidustemperatur TL, die binäre eutektische Temperatur TE und die ter-
näre eutektische Temperatur Tternaer aus den DSC-Messungen (vgl. Abbildung
3.5) eingezeichnet, die gut mit den aufgezeichneten Änderungen im Temperatur-
verlauf übereinstimmen. Abbildung 5.5 zeigt ein aufgenommenes Intensitätsprofil,
aus dem der Anteil fester Phase bestimmt werden kann. Die Intensitätskurve kann
in drei Bereiche unterteilt werden:
1. Bereich des schmelzflüssigen Zustandes (fs = 0) bis hin zur Liquidustem-
peratur TL. Die Intensität nimmt mit der Zeit bzw. mit der Temperatur
nahezu linear ab.
2. Bereich des Zweiphasengebietes zwischen TL und Tternaer, d.h. der mushy
zone, in dem der Festkörperanteil fs kontinuierlich bis fs = 1 zunimmt
(Ausscheidung der Primärphase). Der Zeitpunkt des Erreichens der Liqui-
dustemperatur ist schwierig zu detektieren. Aber eine Ableitung der Inten-
sitätskurve nach der Zeit verdeutlicht eine Änderung in der Steigung der
Intensitätskurve bei TL. Die Intensität nimmt in diesem Bereich im Gegen-
satz zum schmelzflüssigen Bereich langsamer ab.
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3. Im ternären Phasendiagramm trifft der Erstarrungspfad auf die univariante
Linie und es wird vermehrt Si bzw. binäres Eutektikum (3a) ausgeschieden,
bis schließlich am Ende der Erstarrung die ternäre eutektische Reaktion
(3b) stattfindet. Die vermehrte Ausscheidung von Silizium hat einen ab-
rupten Anstieg in der Emissivität zur Folge, der mit einem Sprung in der
Intensitätskurve zum Ende der Kristallisation der Primärphase korreliert.
Besonders Silizium zeigt einen deutlichen Anstieg in der Emissivität, da es
bei der Erstarrung vom metallischen in den halbleitenden Zustand übergeht.
4. Bereich der vollständig erstarrten Probe.
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Abb. 5.3: Zeitlicher Verlauf der fest/flüssig-Phasenfront in einer A357 Probe. Die
durchgezogene Linie ist eine lineare Regression an die Messwerte (•). Aus der Stei-
gung der angepassten Geraden ergibt sich eine konstante Erstarrungsgeschwindigkeit
von v = 0,0616mm/s.
Die Analyse solcher Intensitätskurven ist die Basis der neu entwickelten in-situ
Messtechnik. Zeitsynchron werden die über das Thermoelement im Innern der
Probe gemessenen Temperaturen gegen die zugehörigen Intensitätswerte aufge-
tragen. Das Ergebnis einer solchen Korrelation für eine A357 Probe ist in Abbil-
dung 5.6 zu sehen.
Die Zeiten der charakteristischen Ereignisse stimmen überein: Der Beginn der
Ausscheidung der α-Al-Phase bei 620◦C und einem Intensitätswert von 1925 und
die Ausscheidung des binären Eutektikums bei 577◦C und einem Intensitätswert
von 1187, wenn der Erstarrungspfad der Legierung die eutektische Rinne, d.h.
die univariante Linie im ternären Phasendiagramm, erreicht. Die Werte für TL
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und Tternaer stimmen mit den Resultaten der DSC-Messungen (±1◦C) (vgl. Ab-
bildung 3.5) überein. Eine Abweichung ist dagegen bei TE zu beobachten: Wäh-
rend die Intensitätsmessung einen Wert von TE = 577◦C ergibt, wurde bei der
DSC-Messung ein Wert von T ′E = 571
◦C festgestellt (Reduktion der Tempera-
tur des Al-Si Eutektikums mit steigendem Magnesiumgehalt [145]) und in der
Ausschnittsvergößerung in Abbildung 5.7 eingezeichnet. Bei der folgenden Aus-
wertung der Intensitäts-Kurven wird mit dem aus der Intensitätsmessung gewon-
nenen Wert für TE = 577◦C und TL = 622◦C gearbeitet.
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Abb. 5.4: Gemessenes Temperaturprofil für eine Erstarrung mit konstanter Erstar-
rungsgeschwindigkeit sowie der Temperaturverlauf im Innern der Probe an einer wohl-
definierten Position. Änderungen des Temperaturverlaufs im Innern der Probe weisen
auf die verschiedenen Ausscheidungsreaktionen hin (Einsetzen der Erstarrung der Pri-
märphase bei 620◦C und Ausscheidung des binären Eutektikums bei 577◦C und ternären
Eutektikums bei 560◦C).
Der Sprung in der Intensität bei nahezu konstanten Temperaturwerten ist in Ab-
bildung 5.7 deutlicher zu sehen. Die Konstanz des Temperaturwertes beruht auf
der Tatsache, dass die Ausscheidung des binären Eutektikums bei einer Tempe-
ratur entlang der univarianten Linie erfolgt; die Temperatur also lange gehalten
wird, bis das gesamte binäre Eutektikum ausgeschieden worden ist. Nach diesem
Sprung nehmen die Intensität und die Temperatur wieder stetig ab, bis schließ-
lich bei 560◦C und einem Intensitätswert von 869 die ternäre eutektische Reaktion
auftritt und die Erstarrung beendet ist.
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Abb. 5.5: Mit der CCD-Kamera detektierter zeitlicher Verlauf der Intensität an ei-
ner bestimmten Probenposition. Je kälter die Probe wird, desto geringer wird auch
die Strahlungsintensität der Probenoberfläche. Mit Erstarrung des Eutektikums ist ein
Sprung in der Intensität zu beobachten, der mit einem Sprung in der Emissivität der Pro-
benoberfläche korreliert. Die Bereiche der Erstarrung der Primärphase (2), des binären
Eutektikums (3a), des ternären Eutektikums (3b) und der vollständigen Erstarrung (4)
sind markiert.
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Abb. 5.6: Korrelation zwischen detektierter Intensität und gemessener Temperatur
an einer bestimmten Probenposition einer A357-Eichprobe. Zusätzlich sind die Liqui-
dustemperatur TL und die Temperaturen des binären TE und ternären Eutektikums
Tternaer markiert. Der Sprung in der Intensität bei der binären eutektischen Reaktion
ist deutlich zu erkennen.
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Abb. 5.7: Ausschnittsvergößerung der Abbildung 5.6. Zusätzlich ist hier die durch die
DSC-Messungen ermittelte binäre eutektische Temperatur T ′E eingezeichnet.
5.4 Auswertung der
Intensitäts-Temperatur-Kurven
Im weiteren Verlauf wird die ternäre Legierung A357 hauptsächlich als binäre
Legierung behandelt, um die signifikanten physikalischen Vorgänge stärker her-
vorzuheben. Der Festkörperanteil wird mit dem Erreichen der binären eutekti-
schen Temperatur gleich eins gesetzt. Zur Auswertung der aufgezeichneten Inten-
sitätskurven wird die gesamte am CCD-Chip ankommende temperaturabhängige
Intensität formal wie folgt beschrieben:
I(T ) =
∞∫
0
ǫ(λ, T )F (λ, T )S(λ)ρs(λ, T )dλ, (5.9)
Hierin ist
ρs(λ, T ) =
8πhc
λ5
· 1
exp( hc
kBTλ
)− 1 (5.10)
die spektrale Energiedichte eines schwarzen Strahlers (Plancksches Gesetz) bei
der Temperatur T . F (λ, T ) ist die Filterfunktion, die die gesamte Übertragungs-
strecke zwischen Probe und CCD-Sensor beschreibt, S(λ) bezeichnet die wellen-
längenabhängige Empfindlichkeit des CCD-Chips. Diese ist bei fester Temperatur
des Sensors nur abhängig von der Wellenlänge (siehe Abb. 5.2). ǫ(λ, T ) beschreibt
die Emmissivität der Probenoberfläche. Diese ist im allgemeinen eine komplexe
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Funktion der Wellenlänge, der Temperatur und der Oberflächeneigenschaften,
weshalb sie sich in der Regel auch während eines Versuchs ändern kann. Um die
Gleichung (5.9) lösen zu können, werden einige Vereinfachungen vorgenommen:
1. Die Abhängigkeit der Empfindlichkeit des CCD-Sensors von der Wellen-
länge S(λ) wird ignoriert. Für den Empfindlichkeitsbereich wird S als kon-
stant angenommen, d.h. S0 = S(λ) = konstant, außerhalb dieses Wellen-
längenbreiches wird sie auf Null gesetzt.
2. Die Filterfunktion wird ebenfalls gleich einer Konstanten gesetzt, da sich
an ihr während eines Versuches und von Versuch zu Versuch nichts ändert,
also F0 = F (λ, T ).
3. Die Emmissivität wird ebenfalls als konstant angenommen, d.h. ihre Wel-
lenlängenabhängigkeit wird ignoriert, was in dem eingeschränkten Empfind-
lichkeitsbereich des Sensors (900 - 2550 nm) akzeptabel ist. Die Temperatu-
rabhängigkeit wird nur insofern ignoriert, als dass für den flüssigen Zustand
ǫL, für die primäre α-Al Phase ǫα und für die eutektische Phase ǫE ein an-
derer Wert für die Emmissivität angenommen wird.
Ziel dieser Ausführungen ist es, den experimentellen Festkörperanteil fs aus den
detektierten Intensitätskurven zu ermitteln. Um eine Relation zwischen der In-
tensität und fs herzustellen, wird die Intensität innerhalb des Zweiphasengebietes
Im(T ) genähert als linear gewichteter Mittelwert der Intensität der Primärphase
Iα(T ) und der Intensität der schmelzflüssigen Legierung IL(T ):
Im(T ) = fs(T ) · Iα(T ) + (1− fs(T ))IL(T ) (5.11)
Um das Integral in Gleichung 5.9 analytisch lösen zu können, wird die Ener-
giedichte mit der Wienschen Näherung beschrieben. Die Wiensche Näherung
ist zulässig, wenn das Maximum der Planckschen Verteilung bei deutlich grö-
ßeren Wellenlängen liegt, als die größte noch detektierte Wellenlänge λ, d.h.
λ ≪ hc/kT . Für den hier relevanten Temperaturbereich zwischen 555◦C und
620◦C ist hc/kT ≈ 17µm und somit deutlich größer als die maximal mit dem
CCD-Sensor detektierbare Wellenlänge von 2, 55µm. Die Wiensche Näherung für
die Strahlungsdichte lautet:
ρ(λ, T )sdλ ≃ ρ(λ, T )Wien = 8πhc
λ5
· e− c2Tλ (5.12)
mit c2 = hc/k = 14390µmK.
Berücksichtigt man die Wiensche Näherung und schränkt das Wellenlängenspek-
trum auf den Empfindlichkeitsbereich des CCD-Sensors ein, so ist die gesam-
te Strahlungsleistung eines schwarzen Köpers im relevanten Wellenlängenbereich
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[λ1, λ2] gegeben durch:
P (T ) ≃
λ2∫
λ1
ρ(λ, T )Wiendλ ≡ σ(T )Wien (5.13)
Mit diesen Vereinfachungen kann nun das Integral analytisch berechnet werden.
Die Intensität der Schmelze Im bzw. der festen α-Phase Iα können ausgedrückt
werden in der Form:
IL(T ) = I
0
L · σ(T )Wien (5.14)
Iα(T ) = I
0
α · σ(T )Wien (5.15)
wobei I0L, I
0
α Konstanten sind, die die Filterfunktion F , die Empfindlichkeit S und
die Emissivitäten ǫL, ǫα enthalten. Damit kann die Intensität des Zweiphasenge-
bietes ausgedrückt werden als:
Im(T ) = fs(T ) · I0ασWien(T ) + (1− fs(T ))I0LσWien(T ) (5.16)
Diese Gleichung kann leicht nach fs aufgelöst werden:
fs(T ) =
IL(T )− Im(T )
IL(T )− Iα(T ) =
I0LσWien(T )− Im(T )
I0LσWien(T )− I0ασWien(T )
(5.17)
Nun müssen noch die drei unbekannten Faktoren Im(T ), I0L und I
0
α bestimmt
werden:
1. Im(T ) ist gleich der mit der CCD-Kamera gemessenen Intensität.
2. Bei der Liquidustemperatur TL ist der Anteil feste Phase fs = 0, und für
I0L ergibt sich aus Gleichung 5.17:
I0L =
Im(TL)
σWien(TL)
(5.18)
3. Der Anteil fester Phase bei TE ist aus einer metallographischen Analyse der
Probe bekannt, nämlich fs(TE) = fsE. Für den fehlenden dritten Koeffizi-
enten I0α ergibt sich aus Gleichung 5.17:
I0α =
I0Lfs(TE)− I0L
fs(TE)
+
Im(TE)
σWien(TE)fs(TE)
. (5.19)
Alle Faktoren in der Gleichung 5.17 sind nun bekannt (siehe Tabelle 5.1). Der
temperaturabhängige Festkörperanteil fs kann aus den optischen Messungen und
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Faktor Wert
TL 622 ◦C
TE 577◦C
fs(TE) 0,6039
Im(TL) 1989
Im(TE) 1187
I0L 1, 310 · 109
I0α 1, 646 · 109
σWien(TL) 1, 518 · 10−6
σWien(TE) 7, 846 · 10−7
Tab. 5.1: Faktoren zur Berechnung des Anteils fester Phase aus den gemessenen In-
tensitätsdaten.
einer metallografischen Messung gewonnen und mit theoretischen Erstarrungs-
modellen verglichen werden.
Das experimentelle Ergebnis ist in Abbildung 5.8 zu sehen. Der optisch gemes-
sene Anteil fester Phase steigt von der Liquidustemperatur auf einen maximalen
Wert von fs(TE) = 0, 604 beim Erreichen der univarianten (binären) eutektischen
Reaktion. Diese experimentell ermittelten Daten werden mit der Scheil-Gleichung
fScheils (T ) = 1− (
Tm − T
Tm − TL )
1
k−1 (5.20)
verglichen, bei der mit k der Gleichgewichtsverteilungskoeffizient (k = 0.132 für
α-Al in A357), mit Tm der Schmelzpunkt des reinen Aluminiums, mit T die
jeweilige lokale Temperatur der Schmelze im interdendritischen Raum und mit
TL die Liquidustemperatur bezeichnet wird.
Zwischen der aus den Messdaten vorhergesagten temperaturabhängigen Entwick-
lung des Anteils fester Phase und dem Scheil-Modell ist eine gute Übereinstim-
mung festzustellen. Die Streuung in den experimentellen Datenpunkten ist be-
gründet in der Streuung der gemessenen Intensität. Anhand dieses Ergebnisses
wird deutlich, dass mit dieser neu entwickelten Methode der Schlüsselparameter
der Erstarrrung fs durch optische Methoden zugänglich wird. In einem nächsten
Schritt könnte diese optische Technik nun angewendet werden auf Erstarrungs-
prozesse, deren theoretische Interpretation deutlich schwieriger ist, z.B. bei mul-
tikomponentigen Legierungen oder Legierungen, bei denen der Effekt der Rück-
diffusion eine große Rolle spielt.
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Abb. 5.8: Optisch gemessener Anteil fester Phase (•) im Vergleich zu den theoretischen
Vorhersagen nach dem Scheil-Modell.
Kapitel 6
ERGEBNISSE UND DISKUSSION
Proben der Zusammensetzung Al-6wt.%Si (AlSi6), Al-7wt.%Si (AlSi7) und Al-
7wt.%Si-0.6wt.%Mg (A357) wurden mit verschiedenen konstanten Erstarrungsge-
schwindigkeiten und konstanten Temperaturgradienten ohne und mit rotierendem
Magnetfeld in den Artemis-Anlagen gerichtet erstarrt (vgl. Tabelle 6.1). Im An-
schluss an die Experimente wurden die Proben entsprechend den in den Kapiteln
3.5 und 3.6 vorgestellten Methoden präpariert und ausgewertet.
Anlage v [mm/s] G [K/mm] RMF [mT] Legierungen
Artemis1 0,055 / 0,070 / 0,075 / 4 - AlSi6
0,078 / 0,08 / 0,085 /
0,10
Artemis2 0,0075 / 0,015 / 0,035 / 3 - AlSi7,
0,040 / 0,075 / 0,090 /
0,100 / 0,150 A357
Artemis3 0,015 / 0,030 / 0,060 / 3 3 und 6 A357
0,09 / 0,12
Tab. 6.1: Übersicht über die durchgeführten Experimente an den verschiedenen
Artemis-Anlagen.
Wie die Abbildungen 6.1 und 6.2 zeigen, sind die Ergebnisse der in den ver-
schiedenen Anlagen durchgeführten Versuchsreihen untereinander vergleich- und
reproduzierbar. Im folgenden Kapitel werden die Ergebnisse [169, 170] dargestellt
und diskutiert.
6.1 Gefüge, Gefügeelemente
In Abbildung 6.3 sind typische Mikrostrukturen in Querschliffen der binären (Al-
6wt.%Si) und ternären (A357) Legierungen zu sehen. In beiden Fällen sind deut-
lich α-Al-Dendriten vergleichbaren Flächenanteils in einer Matrix aus interden-
dritischem Eutektikum zu erkennen. Im Falle der binären Legierungen sind die
Primärdendritenstämme parallel zum thermischen Gradienten auf einem regulä-
ren Netz aus Primäraluminiumdendriten (Abb. 6.3a) angeordnet. Bei der ternären
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Abb. 6.1: Reproduzierbarkeit der Ergebnisse der in verschiedenen Anlagen durchge-
führten Experimente: Primärdendritenabstand als Funktion der Erstarrungsgeschwin-
digkeit von A357 Proben, die in der Artemis 2 und der Artemis 3 Anlage bei gleichem
konstanten Temperaturgradienten von 3K/mm gerichtet erstarrt wurden.
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Abb. 6.2: Reproduzierbarkeit der Ergebnisse der in verschiedenen Anlagen durchge-
führten Experimente: Sekundärer Dendritenarmabstand als Funktion der Erstarrungs-
geschwindigkeit von A357 Proben, die in den Artemis 1, 2 und 3 Anlagen bei konstanten
Temperaturgradienten gerichtet erstarrt wurden.
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Abb. 6.3: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen von Querschliffen: a) Al-
6wt.%Si Legierung mit eingezeichnetem Primärdendritenabstand λ1. Die Primärden-
driten liegen auf einem wohldefinierten quadratischen Netz in der eutektischen Matrix.
b) Die A357 Legierung zeigt eine weniger reguläre Anordnung der Primärdendriten.
technischen Legierung sind die Primärdendriten weniger gleichmäßig angeordnet
(Abb. 6.3b).
Abhängig von der Reinheit des Ausgangsmaterials können Al-Si Legierungen ver-
schiedene Elemente als Verunreinigung enthalten, wie z.B. Fe, Mn, Zn. Von der
technischen Seite her ist es wichtig, nicht nur die Größe der Dendriten kontrol-
lieren zu können, sondern auch die koexistierenden Phasen in der eutektischen
Matrix. Die mechanischen Eigenschaften des Werkstoffs hängen im Wesentlichen
vom Gussgefüge ab, insbesondere von der Ausbildungsform und der Verteilung
des eutektischen Siliziums in der Grundmasse, sowie zusätzlich von den Fe- und
Mg-haltigen Phasen ternärer Legierungen, die in Abhängigkeit von den Erstar-
rungsbedingungen der Schmelze ausgeschieden werden. Eisen bildet scharfkantige
und spröde intermetallische Verbindungen, die die mechanischen Eigenschaften
des Gussstücks erheblich verschlechtern können. Mg und Cu werden dagegen häu-
fig als Legierungselemente beigemengt, um die Festigkeit und Aushärtbarkeit des
Gussstücks zu erhöhen. Die Verunreinigungen und zusätzlichen Legierungskompo-
nenten bilden teilweise intermetallische Phasen während des Erstarrungsprozesses
- oder werden teilweise in die eutektische Matrix eingebaut.
Durch qualitative und quantitative EDX-Messungen wurden die in den Legie-
rungen auftretenden Phasen analysiert. In Abbildung 6.4a ist zu erkennen, dass
das Al-Si-System ein irreguläres Eutektikum ausbildet (siehe Kapitel 2.2.4), das
die Matrix für das Primäraluminium bildet. Wie in Tabelle 3.2 bereits aufgeführt,
scheiden sich während der Erstarrung der A357 Legierung eisenreiche Phasen aus,
die sich je nach den Erstarrungsbedingungen vor oder während der eutektischen
Erstarrung bilden können. Zu den am häufigsten auftretenden Phasen zählen:
Al5FeSi, Al8Fe2Si und Al8Mg3FeSi6 [137, 171], von denen letztere in den pro-
zessierten Proben in unterschiedlichster Erscheinungsform auftrat (Abb. 6.4b-d).
Die Fe und Mg reichen intermetallischen Phasen werden im interdendritischen
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Raum angereichert und sind häufig benachbart zu großen, einzelnen Si-Platten
zu finden.
Abbildung 6.4b zeigt das typische Gefüge der ternären Legierung mit den ausge-
schiedenen Phasen nach der Erstarrung: Aluminiumdendriten (weiß), lange na-
delige eutektische Siliziumteilchen (dunkelgrau), die chinesenschriftförmige eisen-
reiche intermetallische Phase Al8Mg3FeSi6 im interdendritischen Raum, sowie die
ternäre eutektische Mg2Si-Phase (schwarz). Die Mg2Si-Phase scheidet sich vor
allem am Rand der eutektischen Siliciumpartikel aus. Weiterhin wurden Pools
von mehrphasigem Eutektikum (Abbildung 6.4d) beobachtet, die in Kapitel 6.7
näher diskutuiert werden.
Mg2Si
50µm
Si
b)
8Mg3FeSi6
20µm
c)
Al-Si-Eutektikum
α-Al
200µm
a)
20µm
d)
Al
Abb. 6.4: Gefügebilder der AlSi7- und A357-Legierungen: a) Primärdendriten (α −
Al) in der eutektischen Matrix einer AlSi7 Legierung. b) Die Mikrostruktur der A357-
Proben zeigt darüber hinaus plattenförmiges Si (dunkelgrau), schwarzes Mg2Si und
Fe-reiche Phasen (mittelgrau). c) Die Fe-reiche Phase Al8Mg3FeSi6 hat sich zwischen
zwei Si-Platten gebildet. d) Ein Pool mit mehrphasigem Eutektikum um eine Fe-reiche
Ausscheidung.
6.2 Makrosegregation
Bei den meisten metallischen Schmelzen treten natürliche Konvektionen inner-
halb der mushy zone schon aufgrund von Dichteunterschieden (unterschiedliche
solutale und thermische Auftriebskräfte [172]) auf. Das System Al-Si dagegen
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befindet sich aufgrund sehr ähnlicher Dichten der beiden Komponenten in einer
solutal stabilisierten Konfiguration.
Die numerischen Simulationen von M. Hainke [6] (vgl. Kapitel 2.4.4) sagen zwei
Haupteffekte des rotierenden Magnetfeldes auf die Mikrostruktur der Proben vor-
aus:
• Das Auftreten von axialer Makrosegregation auch in Al-Si-Legierungen, die
normalerweise keine Makrosegregation zeigen.
• Die Entwicklung eines schmelzflüssigen Kanals innerhalb der mushy zone.
Beide Vorhersagen können durch die experimentellen Beobachtungen bestätigt
werden. Lichtmikroskopische Aufnahmen von Längs- und Querschliffen einer ter-
nären A357 Probe (Abbildung 6.5), die unter dem Einfluss des rotierenden Ma-
gnetfeldes gerichtet erstarrt worden ist (G = 3K/mm, v = 0,015mm/s, B = 3mT,
f = 50Hz), zeigen eine deutliche axiale Segregation von Si zur Probenmitte hin.
Durch die Ankopplung des Hauptschmelzvolumens an das angelegte RMF wird
eine interdendritische Stömung ausgelöst: Die durch die azimuthale Strömung an-
geregte meridionale Strömung (vgl. Kapitel 2.4) bewirkt in der Probenachse einen
aufwärts gerichteten Transport an Si angereicherter Schmelze aus der mushy zo-
ne heraus. Das gelöste Si wird zum Probenzentrum hin angereichert. Entlang der
Probenachse nimmt die Konzentration an Si bei höheren Magnetfeldstärken (3 -
6mT) [6] kontinuierlich zu, bis schließlich eine rein eutektische Erstarrung in der
Probenmitte stattfindet.
Durch die Anreicherung von Si im Probeninnern wird der Schmelzpunkt der Le-
gierung lokal erniedrigt und es kommt zu einem Rückschmelzen der Dendriten.
Gleichzeitig nimmt die Si-Konzentration vor den Dendritenspitzen ctip zu [6]. Als
Folge dessen nimmt die Ausdehnung der mushy zone δMZ entsprechend der Be-
ziehung [45] mit der eutektischen Konzentration cE
δMZ =
ml
Gl
(cE − ctip) (6.1)
ab. Als Ergebnis entwickelt sich ein an Primärdendriten mehr oder weniger freier,
vertikaler schmelzflüssiger Kanal in der mushy zone. Dieser Effekt ist vergleichbar
mit dem Auftreten sogenannter chimneys [128] oder Freckeln, die durch interden-
dritische thermische Konvektionen der gelösten Substanz entstehen [173, 126].
Die Permeabilität der mushy zone wird erhöht und die aufsteigende Strömung im
Probenzentrum wird gesteigert.
Zur Quantifizierung der Anreicherung von Si zur Probenmitte hin wurde das Bild
des Längsschliffs der unter dem Einfluss des rotierenden Magnetfeldes in Abb.
6.5 erstarrten A357-Probe binarisiert und daran prozentual der Flächenanteil an
Eutektikum mittels Bildanalyse bestimmt. Dazu wurde das Binärbild (6200µm
x 8600µm Höhe x Breite) in 2784 Messfelder a 200µm x 100µm eingeteilt, in
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mit RMF
 ohne RMF
8mm
Abb. 6.5: Lichtmikroskopische Aufnahmen von Längs- und Querschliffen ternärer A357
Proben, die ohne (oben) und unter (unten) dem Einfluss eines rotierenden Magnetfel-
des gerichtet erstarrt worden sind (G = 3K/mm, v = 0,015mm/s, B = 3mT, f =
50Hz). Deutlich ist in den Schliffen der Probe, die mit RMF erstarrt wurde, die axiale
Segregation von Si zu erkennen.
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denen jeweils der prozentuale Flächenanteil an Primäraluminium und Eutekti-
kum gemessen wurde. Die Ergebnisse sind in einem Wasserfalldiagramm in Abb.
6.6 dargestellt. Der durchschnittliche Flächenanteil an Primäraluminium beträgt
59,34% und der des Eutektikums 40,66% inklusive intermetallischer Phasen und
ternärem Eutektikum (vgl. Kapitel 6.6).
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Abb. 6.6: Prozentualer Flächenanteil an binärem Eutektikum des Längsschliffs aus
Abb.6.5 einer unter dem Einfluss des rotierenden Magnetfeldes erstarrten A357-Probe.
Der höchste Anteil an Eutektikum wird entlang der Probenachse gefunden.
6.3 Primärer Dendritenabstand
Wie bereits in Kapitel 2.2.2 besprochen wurde, existiert ein weiter Bereich er-
laubter primärer Dendritenabstände. Dieser Bereich ist begrenzt durch einen mi-
nimalen Wert für λ1, bei dessen Unterschreitung es zu einem Rückschmelzen von
Dendriten und damit wieder zu einer Abstandserhöhung kommt, bzw. durch einen
maximalen Wert für λ1, über den hinaus sich neue Primärdendriten aus tertiären
Armen bilden und der primäre Dendritenabstand sich wieder verringert [1]. Für
diesen Stabilitätsbereich entwickelten Hunt und Lu ein Modell zur Beschreibung
des primären Dendritenarmabstandes in Abhängigkeit von der Erstarrungsge-
schwindigkeit und dem Temperaturgradienten [1] (vgl. Kapitel 2.2.2).
Sie stellten eine Gleichung auf, mit der sich Dendritenabstände an ihr Model zum
unteren Limit des Bereichs stabiler Dendritenabstände anpassen lassen. Es wird
angenommen, dass der Temperaturgradient G und der Segregationskoeffizient k
konstant sind. Der dimensionslose primäre Dendritenabstand kann dann ange-
passt werden an eine Gleichung - berechnet als Funktion der beiden Parameter
G′ und v′ - der Form:
λ′ = 0, 15596 · v′a−0,75 · (v′ −G′)0,75 ·G′−0,6028 mit (6.2)
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a = −1, 131− 0, 1555 · log10(G′)− 0, 007589 · [log10(G′)]2 (6.3)
λ′ = λ ·∆T0/Γ · k (6.4)
G′ = G · Γ · k/∆T 20 (6.5)
v′ = v · Γ · k/(D ·∆T0) (6.6)
k = cS/cL (6.7)
∆T0 = ml · c0 · (k − 1)/k (6.8)
mit dem Temperaturgradienten G in der Schmelze vor der Erstarrungsfront, dem
Erstarrungsintervall ∆T0, dem Segregationskoeffizienten k, der Soliduskonzentra-
tion cS, der Liquiduskonzentration cL, der Steigung der Liquiduskurve ml und
der Legierungskonzentration c0. Die für die Berechnung der Fitkurve benötigten
thermophysikalischen Parameter sind in Tabelle 6.2 angegeben. Durch Einsetzen
der Werte in die Gleichungen 6.4, 6.6 und 6.8 ergibt sich für ∆T0 ein Wert von
281, 1K, für G′ der dimensionslose Zahlenwert von 9, 88 · 10−10 und a berechnet
sich zu −0, 3461.
Um die Gleichung 6.2 lösen zu können, nimmt man einige Vereinfachungen vor.
Mit b = 0, 15596 folgt:
λ1
∆T0
Γ · k = b
(
vΓk
D∆T0
)a−0,75(
vΓk
D∆T0
− GΓk
∆T 20
)0,75(
GΓk
∆T 20
)
−0,6028
(6.9)
= b
(
vΓk
D∆T0
)a−0,75(
vΓk
D∆T0
)0,75(
1− D∆T0GΓk
vΓk∆T 20
)0,75(
GΓk
∆T 20
)
−0,6028
= b
(
vΓk
D∆T0
)a(
1− DG
v∆T0
)0,75(
GΓk
∆T 20
)
−0,6028
λ1 = b
(
Γk
∆T0
)1+a−0,6028(
G
∆T0
)
−0,6028 ( v
D
)
−0,3461
(
1− DG
v∆T0
)0,75
(6.10)
= b′
(
D
v
)0,3461(
1− DG
v∆T0
)0,75
(6.11)
=
E
v0,3461
(
1− C
v
)0,75
(6.12)
mit b′ = b
(
Γk
∆T0
)1+a−0,6028(
G
∆T0
)
−0,6028
(6.13)
mit E = b′ ·D0,3461 (6.14)
mit C =
DG
∆T0
(6.15)
Für die Parameter b′, C, E erhält man durch Einsetzen der in Tabelle 6.2 ent-
haltenen Werte folgende Ergebnisse:
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• b′ = 1, 149 · 10−4,
• C = 3, 2 · 10−5mm/s,
• E = 0, 129mm2/s
Tab. 6.2: Thermophysikalische Parameter der AlSi-Legierungen
Parameter Symbol Einheit Wert
Gibbs Thomson Koeffizient Γ mK 2 · 10−7
Steigung der Liquidis-Linie m K/wt.% -6
Verteilungskoeffizient k - 0,13
Diffusionskoeffizient (flüssig) D m2/s 3 · 10−9
Konzentration der gelösten Substanz c0 wt.% 7
Temperaturgradient G K/m 3000
Zur Kontrolle wird Gleichung 6.14 nach D aufgelöst und die Werte für E und b′
eingesetzt. Man erhält für D einen Wert von 3, 00·10−9m2/s. Löst man Gleichung
6.15 nach D auf und setzt die Werte für G und ∆T0 der AlSi7-Legierung und den
berechneten C-Wert ein, so ergibt sich ein Wert von 3, 00 ·10−9m2/s. Beide Werte
stimmen mit dem vorgegebenen Wert von D überein.
In den Abbildungen 6.7 bis 6.10 sind Anpassungen der experimentell ermittelten
λ1-Werte der Systeme AlSi7 und A357 an die nach Hunt-Lu gegebene Abhängig-
keit des primären Dendritenarmabstandes von der Erstarrungsgeschwindigkeit
dargestellt. Wie zu erwarten werden die primären Dendritenabstände mit zuneh-
mender Erstarrungsgeschwindigkeit kleiner. Es existiert eine gute Übereinstim-
mung zwischen dem Modell nach Hunt und Lu und den Messdaten bei Freigabe
der anpassbaren Parameter E und C. Vor allem zu höheren Erstarrungsgeschwin-
digkeiten hin werden die Messwerte besser durch die Fitkurve des Hunt und Lu
Models beschrieben als durch ein einfaches Potenzgesetz entsprechend Gleichung
2.41 bei konstantem Temperaturgradienten.
Für die Exponenten a1 und b1 aus den Anpassungen nach dem Potenzgesetz
(Gleichung 2.41 mit G = konstant) und für die Parameter E und C aus den
Anpassungen nach dem Modell nach Hunt und Lu ergeben sich die in Tabelle 6.3
zusammengestellten Werte.
Legierung a1 b1 E [mm2/s] C [mm/s]
AlSi6 31,5 0,997 0,048 -0,33
AlSi7 84,1 0,63 0,122 -0,05
A357 65,8 0,64 0,090 -0,06
A357 (3mT) 84,4 0,49 0,109 -0,013
A357 (6mT) 75,0 0,48 0,094 -0,012
Tab. 6.3: Zusammenstellung der Werte für die Fitparameter aus dem Potenzgesetz
und dem Modell nach Hunt und Lu [1].
136 Kapitel 6. Ergebnisse und Diskussion
0,00 0,02 0,04 0,06 0,08 0,10 0,12 0,14 0,16
300
400
500
600
700
800
dendritischzellular
Übergang
AlSi7
 Messwerte
 Model: Potenzgesetz
λ
P
 ~ a * v -b
a = 84.11 ± 14.08
b = 0.627 ± 0.062
 Model: Hunt & Lu 
λ ~ E / v 0.3461 * [(1 - C/v)0.75]
E = 121.72 ± 12.98
C = -0.044 ± 0.016
 
 
λ 1
 [µ
m
]
Erstarrungsgeschwindigkeit [mm/s]
Abb. 6.7: Primärdendritenabstand der binären Legierung Al-7wt.%Si als Funktion der
Erstarrungsgeschwindigkeit (G =3K/mm). Die Messwerte sind sowohl an ein einfaches
Potenzgesetz als auch an das Hunt und Lu Modell angefittet.
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Abb. 6.8: Primärdendritenabstand der ternären Legierung A357 als Funktion der Er-
starrungsgeschwindigkeit (G =3K/mm). Die Messwerte sind sowohl an ein einfaches
Potenzgesetz als auch an das Hunt und Lu Modell angefittet.
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Abb. 6.9: Primärdendritenabstand als Funktion der Erstarrungsgeschwindigkeit
(G =3K/mm) der ternären Legierung A357, deren Proben unter dem Einfluss des RMF
(B = 3mT ) gerichtet erstarrt wurden. Die Messwerte sind sowohl an ein einfaches Po-
tenzgesetz als auch an das Hunt und Lu Modell angefittet.
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Abb. 6.10: Primärdendritenabstand als Funktion der Erstarrungsgeschwindigkeit
(G =3K/mm) der ternären Legierung A357, deren Proben unter dem Einfluss des RMF
(B = 6mT ) gerichtet erstarrt wurden. Die Messwerte sind sowohl an ein einfaches Po-
tenzgesetz als auch an das Hunt und Lu Modell angefittet.
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Die Werte für b1 liegen über dem in der Literatur üblichen Wert von 0,25
[46, 47, 48]. Es werden in der Literatur aber durchaus auch Exponenten gefunden,
die deutlich größer sind als 0,25, so z.B. 0,45 - 0,47 für Succinonitril-Ehanol und
Succinonitril-Aceton [174], 0,38-0,53 für Al-Cu-Legierungen [64] oder 0,65 - 0,69
für Al-Zn-Legierungen [175]. Während die b1-Werte der Legierungen, die ohne
RMF erstarrt wurden, nahezu identisch sind, beobachtet man eine Reduzierung
des Exponenten auf einen Wert nahe 0,5 für die Legierungen, die unter dem Ein-
fluss des rotierenden Magnetfeldes erstarrt wurden. Dies ist eine Bestätigung der
Theorie nach Lehmann (vgl. Gleichung 2.58), dass Konvektionen in der Schmel-
ze während der Erstarrung zu einer Reduktion des Primärdendritenabstandes λ1
mit der Quadratwurzel der Erstarrungsgeschwindigkeit v führen. Dupouy et al.
[134] beobachteten bei ihren Untersuchungen des Einflusses natürlicher Konvek-
tionsmuster auf den primären Dendritenabstand ebenfalls eine Abhängigkeit von
v−0,5.
Der aus der Anpassung gewonnene E-Wert der AlSi7-Legierung stimmt gut mit
dem rechnerisch ermittelten Wert von E = 0, 129mm2/s (s. Gleichung 6.12) über-
ein. Der Wert für E der A357 Legierung liegt unter dem der binären AlSi7 Le-
gierung und folgt damit der Überlegung, dass bei größerem Erstarrungsintervall
(ternäre Legierung) der Wert von E kleiner werden sollte (vgl. Gleichungen 6.13
und 6.14).
Die im Vergleich zu dem berechneten C-Wert von 3, 2 · 10−5mm/s deutlich höher
liegenden absoluten Werte für C in Tabelle 6.3 beschreiben die Tatsache, dass der
Übergang vom zellularen zum dendritischen Wachstum bei den Messwerten im
Vergleich zur Theorie zu höheren Erstarrungsgeschwindigkeiten hin verschoben
ist (vgl. Abbildung 6.11). Esaka und Kurz [79] geben als Näherung für die kri-
tische Erstarrungsgeschwindigkeit vc, bei der der Übergang vom zellularen zum
dendritischen Wachstum erfolgt, bei k < 1 an mit:
vc =
GD
k∆T0
(6.16)
mit dem Temperaturgradient G, dem Diffusionkoeffizienten im Flüssigen D , dem
Erstarrungsintervall ∆T0 und dem Segregationskoeffiienten k. Durch Einsetzen
der Werte in Tabelle 6.2 ergibt sich ein Wert von vc = 2, 46 ·10−4mm/s, der deut-
lich niedriger liegt als die experimentell beobachteten. Das negative Vorzeichen
der aus den Experimentdaten ermittelten C-Werte tragen der Tatsache Rech-
nung, dass der Wert in der Klammer in Gleichung 6.12 nicht Null werden darf,
da sonst die Gleichung infinit werden würde (z.B. A357 mit v = 0,06mm/s). Mit
einem negativen Vorzeichen wird der Wert in der Klammer immer größer als eins.
Der Übergang zellular - dendritisch verschiebt sich mit zunehmender Magnetfeld-
stärke bzw. zunehmender Strömungsgeschwindigkeit zu niedrigeren Erstarrungs-
geschwindigkeiten hin. Mit zunehmender Strömungsgeschwindigkeit, d.h. gestei-
gertem Massetransport und damit steigendem Diffusionskoeffizienten, wäre nach
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Gleichung 6.16 ein umgekehrtes Verhalten zu erwarten. Der durch die Einwir-
kung des rotierenden Magnetfeldes gesteigerte Massetransport vor der mushy
zone muss demnach destabilisierend auf die Erstarrungsfront wirken, so dass eher
dendritisches Wachstum einsetzt.
In Abbildung 6.11 sind die an der AlSi7 Legierung gemessenen Primärdendriten-
abstände als Funktion der Erstarrungsgeschwindigkeit dargestellt, an welche die
Relation von Hunt und Lu bei Freigabe der Parameter E und C angefittet wur-
de. Zum Vergleich ist sowohl die analytische Lösung der Relation für die untere
Stabilitätsgrenze nach Hunt und Lu als auch die obere Grenze für den Primär-
dendritenabstand eingezeichnet, die nach Hunt und Lu dem zweifachen Wert des
unteren Limits entspricht. Man erkennt in Abbildung 6.11, dass in Übereinstim-
mung mit der Theorie für gegebene Erstarrungsbedingungen ein weiter Bereich
erlaubter Primärdendritenabstände existiert. Die Messwerte liegen innerhalb die-
ses Bereichs.
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Abb. 6.11: Ein Vergleich zwischen Experiment und Hunt und Lu Theorie für den
Primärdendritenabstand als Funktion der Erstarrungsgeschwindigkeit am Beispiel der
AlSi7-Legierung. Die durchgezogene Linie gibt die an die Messwerte angepasste Rela-
tion nach Hunt und Lu wieder. Die gepunktete Linie zeigt die analytische Lösung der
Hunt und Lu Gleichung für das System AlSi7. Die gestrichelte Linie gibt das obere
Stabilitätslimit des primären Dendritenabstandes wieder.
Der Abbildung 6.12 entnimmt man, dass die λ1-Werte der ternären A357 Legie-
rung bei gleichen Erstarrungsbedingungen kleiner sind als die der binären AlSi7
Legierung. Mit zunehmender Magnetfeldstärke und damit Strömungsgeschwin-
digkeit werden die primären Dendritenabstände bei gleicher Erstarrungsgeschwin-
digkeit in der technischen Legierung immer kleiner. Der Einfluss des RMF auf den
primären Dendritenabstand lässt bei einer Magnetfeldstärke von 3mT zu höheren
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Erstarrungsgeschwindigkeiten hin nach. Erst ab 6mT wird λ1 auch bei höheren
Erstarrungsgeschwindigkeiten merklich beeinflusst.
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Abb. 6.12: Vergleich der Primärdendritenabstände der binären AlSi7 und der ternären
Legierung A357 in Abhängigkeit von der Erstarrungsgeschwindigkeit und der angeleg-
ten Magnetfeldstärke (G =3K/mm). Die Messwerte sind an das Hunt und Lu Modell
angefittet.
Die Abnahme des Primärdendritenabstandes mit steigender Magnetfeldstärke
und damit Strömungsgeschwindigkeit lässt sich dadurch erklären, dass die Wachs-
tumskinetik der Dendritenspitzen eine Funktion der Strömungsrichtung ist [18].
Während bei Abwesenheit einer Strömung die Dendriten sich perfekt in Richtung
des thermischen Gradienten ausrichten, neigt sich unter dem Einfluss von Strö-
mungen die bevorzugte Wachstumsrichtung der Dendritenspitzen hin in Richtung
der entgegenkommenden Strömung [176]. Griffiths und McCartney [136] beobach-
teten bei einer Al-Si5,6wt.%-Legierung eine Ausrichtung der Dendriten in Rich-
tung der entgegenkommenden Strömung und eine Zunahme des globulitischen
Charakters der α−Al-Phase unter Einwirkung einer elektromagnetisch induzier-
ten Strömung. Ergebnisse einer numerischen Simulation des Einflusses des Win-
kels zwischen der Wachstumsrichtung der Dendriten und der Srömungsrichtung
einer Al-7wt.%Si-Legierung sind in Gandin et al. [177] zu finden.
Der durch ein rotierendes Magnetfeld erzeugte konvektive Wärme- und Masse-
transport (Peclet-Zahl Pc » 1) führt nach Tong und Beckermann [18] zu einem
verstärkten Transport solutal angereicherter Schmelze vor die Dendritenspitzen,
die der Strömung entgegen wachsen. Entsprechend den Ausführungen in Kapitel
2.3.1 zeigen Experimente von Weiß et al. [80] und numerische Simulationen von
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Diepers et al. [81] jedoch, dass dies keinen Einfluss hat auf den Dendritenspitzen-
radius und er sich unter dem Einfluss erzwungener Strömungen nicht verändert.
Das Maximum der Unterkühlung ist nicht vor den Dendritenspitzen zu finden,
sondern zwischen zwei benachbarten Dendriten im interdendritischen Raum, wie
Simulationen von Beckermann et al. [2] zeigen (siehe Abbildung 6.13). Tong et
al. [18] finden in ihren Untersuchungen zum Wachstum eines einzelnen Dendriten
unter dem Einfluss erzwungener Strömungen, dass sich gelöste Substanz verstärkt
auf der Seite der wachsenden Sekundärdendritenarme anreichert, gegen die die
Strömung „prallt“. Das Zusammenspiel dieser Effekte - maximale Unterkühlung
zwischen zwei benachbarten Primärdendriten und gesteigerter Stofftransport an
die Längsseiten der Sekundärdendriten - führt zu einem verstärkten Wachstum
tertiärer Seitenarme, die zu neuen Primärdendriten werden und so den Primär-
dendritenabstand verkleinern. Dies ist in Übereinstimmung mit der Theorie von
Hunt [3] (vgl. Abbildung 2.8c).
 ∆T
 x
Abb. 6.13: Das Maximum der Unterkühlung ∆T ist nicht vor den Dendritenspitzen,
sondern zwischen den Dendriten im interdendritischen Raum zu finden.
Die Beobachtung, dass die λ1-Werte der ternären A357 Legierung bei gleichen Er-
starrungsbedingungen kleiner als die der binären AlSi7 Legierung sind, ist durch
folgende Überlegungen zu erklären: Die ternäre Legierung besitzt gegenüber der
binären Legierung während der Erstarrung im Bereich der mushy zone einen hö-
heren Anteil an interdendritischer Schmelze (größeres Erstarrungsintervall). Die
mushy zone weist damit eine höhere Permeabilität auf und reagiert leichter auf
auch noch so geringe Konvektionen (vgl. [178]). Nach Trivedi et al. [179] reichen
schon Probendurchmesser von 3-7mm aus, um Konvektionen in der Schmelze
während der Erstarrung zu erzeugen.
Die Abbildung 6.14 zeigt den Effekt von Mikrogravitation auf die Mikrostruk-
tur einer Al-6wt.%Si Legierung, die während der TEXUS 39 und TEXUS 41
Kampagnen ohne und mit dem Einfluss eines RMF unter Mikrogravitationsbe-
dingungen gerichtet erstarrt wurden. Hier sei auf die Darstellung der ARTEX-
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und ARTEXplus Experimente in Anhang A) und B) sowie auf [160, 161, 162]
verwiesen. Für den primären Dendritenabstand wird im Vergleich zu unter Erd-
bedingungen (ohne RMF) erstarrten Proben ein höherer Wert unter rein diffu-
siven Stofftransportbedingungen gefunden. Unter dem Einfluss von erzwungenen
Strömungen liegt der Wert für λ1 der unter Mikrogravitationsbedingungen pro-
zessierten Probe über dem der im Labor unter RMF-Bedingungen prozessierten
Probe. Der Vergleich der Bodenexperimente mit den Experimenten unter Mi-
krogravitationsbedingungen zeigt, dass der Effekt natürlicher Konvektion in den
Artemis-Anlagen nicht vermieden werden kann, obwohl sich das System in einem
thermischen und solutal stabilen Zustand befindet.
Diese konvektiven Strömungen haben ihren Ursprung in radialen Temperaturgra-
dienten, die am Übergang Aerogeltiegel - unterer bzw. oberer Heizer auftreten,
wie numerische Simulationen [6] zeigen. Die Konvektionen reduzieren drastisch
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Abb. 6.14: Einfluss der Mikrogravitation auf die Mikrostruktur der binären Legierung
Al-6wt.%Si. Dargestellt ist der Primärdendritenabstand als Funktion der Erstarrungs-
geschwindigkeit (G =4K/mm) unter Erdbedingungen erstarrter Proben im Vergleich
zum λ1-Wert einer Probe, die im Labor unter dem Einfluss eines RMF (6mT) erstarrt
wurde und im Vergleich zu den Werten aus den Mikrogravitationsexperimenten ohne
und mit RMF. Die Messwerte aus Bodenexperimenten ohne RMF sind an das Hunt und
Lu Modell angefittet.
die obere Grenze des Stabilitätsbereiches der Primärdendritenabstände: Durch
Konvektionen im interdendritischen Raum werden die sich bildenden sekundären
Seitenarme in ihrem Längenwachstum gehindert, so dass sich eher tertiäre Ar-
me und daraus letztlich neue Primärdendriten bilden können. Diese Ergebnisse
werden unterstützt durch Resultate von Erstarrungsexperimenten unter Mikro-
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gravitationsbedingungen von Dupouy et al. [134] und Cahoon et al. [180], die
einen deutlich größeren Primärdendritenabstand in unter µg erstarrten Proben
beobachteten im Vergleich zu unter Erdbedingungen erstarrten Proben. Experi-
mente unter Mikrogravitations-Bedingungen mit AlCu-Legierungen [134], [181]
zeigen zm Beispiel, dass der Primärdendritenabstand drastisch von 250µm auf
1500µm ansteigt, wenn Konvektionen in der Schmelze unterdrückt werden. Fe-
C-Legierungen und Superlegierungen, sowie binäre Legierungen und organische
Metall-Modelllegierungen zeigen nach Curreri et al. [82] ebenfalls ein Ansteigen
des Primärdendritenabstandes unter µg-Bedingungen im Vergleich zu Laborexpe-
rimenten. Camel et al. [182] haben gezeigt, dass natürliche Konvektionsbedingun-
gen die Morphologie der dendritischen Front beeinflussen und zu einer Abnahme
des Primärdendritenabstands führen.
An der Anpassbarkeit der λ1-Werte aus Erstarrungsexperimenten unter dem Ein-
fluss eines RMF an das Modell von Hunt und Lu erkennt man die Unzulänglichkeit
dieses Modells, was die Berücksichtigung des Einflusses von Konvektionen betrifft.
Um den Einfluss der Strömung auf den Primärdendritenabstand charakterisieren
zu können, werden daher die Messwerte aus den beiden Versuchsreihen mit RMF
an die Relation von Lehmann (vgl. Gleichung 2.58)
λRMF1 =
λ01√
1 + u
v
(6.17)
mit der Erstarrungsgeschwindigkeit v und der Strömungsgeschwindigkeit u ange-
fittet (s. Abbildung 6.15). Diese Gleichung gibt die in den Messwerten gefunde-
ne Relation wieder, dass bei gleichen Erstarrungsparametern (G, v) unter dem
Einfluss von erzwungenen Strömungen kleinere Primärdendritenabstände zu er-
warten sind als bei natürlichen Konvektionsbedingungen auf der Erde bzw. unter
rein diffusiven Stofftransportbedingungen unter Mikrogravitationsbedingungen.
Aus der Anpassung der Messwerte an das Model von Lehmann kann für jede
Messreihe ein Wert für die Strömungsgeschwindigkeit u in der mushy zone ermit-
telt werden. Diese Werte sind zwei Größenordnungen kleiner als die kalkulierten
Strömungsgeschwindigkeiten (s. Kapitel 2.4.4, Abbildung 2.21). Mit Erhöhung
der angelegten Magnetfeldstärke um den Faktor 2 (von 3mT auf 6mT) verdop-
pelt sich nahezu die ermittelte Strömungsgeschwindigkeit (von 0,0219mm/s auf
0,0478mm/s). Allerdings ist kein direkter Vergleich möglich zwischen berechneten
und aus der Anpassung ermittelten Werten, da die Werte für u nach Lehmann
eine nicht genau definierte Strömung beschreiben. Bei Anwendung verschiedener
Permeabilitätsgesetze in den Berechnungen [6] sind Werte möglich, die um einen
Faktor zehn größer sind als die aus der Anpassung nach Lehmann ermittelten.
Die numerischen Simulationen der Artemis-Anlage mit CrysVUn [6] ergeben, dass
sich bei der verwendeten Anlagenkonfiguration ein laminares Strömungsmuster
ausbildet (vgl. Gleichungen 2.110, 2.113) mit einem linearen Zusammenhang zwi-
schen der laminaren Strömungsgeschwindigkeit ul und der magnetischen Taylor-
Zahl Tam bzw. eine quadratische Abhängigkeit von der angelegten magnetischen
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Abb. 6.15: Ein Vergleich zwischen Experiment und Theorie für den Primärdendri-
tenabstand als Funktion der Erstarrungsgeschwindigkeit und der angelegten Stärke des
rotierenden Magnetfeldes am Beispiel der A357-Legierung. Die durchgezogenen Linien
geben die an die Messwerte angepasste Relation nach Lehmann wieder.
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Abb. 6.16: Aus der Anpassung nach Lehmann ermittelte u-Werte für die Strömungs-
geschwindigkeit als Funktion der angelegten Magnetfeldstärke am Beispiel der A357-
Legierung. Die durchgezogene Linie gibt eine an die Messwerte angepasste lineare Re-
lation wieder; die gestrichelte Kurve entspricht einer quadratischen Anpassung.
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Feldstärke B:
ul ∼ Tam ∼ B2 (6.18)
Trägt man die nach Lehmann ermittelten u-Werte als Funktion der magnetischen
Feldstärke B auf (s. Abbildung 6.16), so beobachtet man eher einen linearen
statt eines quadratischen Zusammenhangs zwischen u und B. Dies würde für
einen Bereich turbulenter Strömungen sprechen, der nach Gelfgat et al. [5] durch
folgende Relation beschrieben werden kann:
ut ∼
√
Tam ∼ B (6.19)
Für eine korrekte Aussage fehlen allerdings - abgesehen von der genauen Defini-
tion von u nach Lehmann - weitere Versuche bei anderen Magnetfeldstärken und
höheren Erstarrungsgeschwindigkeiten.
6.4 Sekundärer Dendritenarmabstand
Da die Vergröberungsrate der sekundären Dendritenarme von der Diffussionsrate
der Massen in der Legierung bestimmt wird, ist der sekundäre Dendritenarmab-
stand λ2 mit der Zeit t verknüpft. Der entscheidende Prozeßparameter bei der
Dendritenarmvergröberung (coarsening) ist die lokale Erstarrungszeit tf , die sich
für die gerichtete Erstarrung berechnet nach Kurz und Fisher [10] zu:
tf =
∆T ′
T˙
=
TL − TS
G · v (6.20)
mit der lokalen Abkühlrate während der Primärkristallisation T˙ , der Liquidus-
temperatur TL, der Erstarrungstemperatur der interdendritischen Schmelze TS,
dem Temperaturgradienten G und der Erstarrungsgeschwindigkeit v. Bei den in
dieser Arbeit verwendeten Legierungen liegt am Ende der Primärerstarrung ein
Eutektikum vor, so dass gilt TS = TE mit der eutektischen Temperatur TE .
Die sekundären Dendritenarmabstände, gemessen an Längsschliffen der in Arte-
mis 2 und Artemis 3 prozessierten AlSi7 und A357 Proben, sind als Funktion der
Erstarrungszeit in den Abbildungen 6.17 bis 6.20 dargestellt. Mit steigender Er-
starrungszeit bzw. abnehmender Erstarrungsgeschwindigkeit ist ein Anstieg des
sekundären Dendritenarmabstandes zu beobachten. Die Messwerte weisen eine
gute Übereinstimmung mit der theoretischen Beziehung
λ2 = B · (M · tf)b (6.21)
aus Kapitel 2.2.3 auf bei Freigabe des Exponenten b und der Konstanten B, die
der Geometrie der Dendriten Rechnung trägt 1.
1 Mit D = 3 ∗ 10−9[m2/s] berechnete Fitkurven sind eingezeichnet.
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Die relativ großen Unsicherheiten in den thermophysikalischen Daten, insbeson-
dere für den Diffusionskoeffizienten im Flüssigen, für den man in der Literatur
Werte zwischen 3 ∗ 10−9m2/s und 5 ∗ 10−9m2/s (siehe Tabelle 6.4) findet, müs-
sen berücksichtigt werden, wenn die experimentellen Ergebnisse mit theoretischen
Modellen verglichen werden sollen. In Tabelle 6.4 sind die mit verschiedenen Dif-
fusionskoeffizienten berechneten Werte für M zusammengestellt. M berechnet
sich für binäre Legierungen nach
M =
DΓln(cE/c0)
mL(1− k)(c0 − cE) (6.22)
mit dem Diffusionskoeffizienten D, dem Gibbs-Thomson Koeffizienten Γ, der eu-
tektischen Konzentration cE, der Ausgangskonzentration c0, der Steigung der Li-
quiduslinie mL und dem Verteilungskoeffizienten k. Für die ternäre Legierung
A357 wurde M nach dem Modell von Rappaz und Boettinger [183] berechnet,
die die Gleichung 6.22 auf multikomponentige Legierungen erweiterten. Für die
übrigen thermophysikalischen Größen wurden die Werte aus Tabelle 3.4 verwen-
det. Wie zu erwarten, wird innerhalb eines Legierungssystems mit steigendem
D[m2/s] 3 ∗ 10−9 [10] 3, 5 ∗ 10−9 [49] 5 ∗ 10−9 [71, 68]
Legierung M [µm3/s] M [µm3/s] M [µm3/s]
AlSi6 12,92 15,07 21,54
AlSi7 12,06 14,07 20,11
A357 10,10 11,21 11,82
Tab. 6.4: Zusammenstellung der berechneten Werte für M der verschiedenen Legie-
rungen.
Diffusionskoeffizienten der M-Wert größer. Wie der Literatur [10] zu entnehmen
ist, kann der Wert von M leicht um einen Faktor 10 variieren. Da jedoch der Ein-
fluss von M auf λ2 proportional zur dritten Wurzel ist, sind die Abweichungen
relativ klein, verglichen mit der unvermeindlichen Streuung, die bei Messungen
des sekundären Dendritenarmabstandes auftreten.
Die Anpassung der Messwerte an Gleichung 6.21 bei Freigabe des Exponenten
b und der Konstanten B und Variation des verwendeten Diffusionskoeffizienten
nach Tabelle 6.4 liefert die in Tabelle 6.5 zusammengestellten Resultate für b und
B. Mit steigendem M-Wert (größerer Diffusionskoeffizient) wird der jeweilige B-
Wert kleiner bei gleichbleibendem Exponenten b. Feurer und Wunderlin [9] geben
für B einen Wert von 5,5 an, während Kurz und Fisher [10] darauf hinweisen,
dass der Faktor nicht zwingend 5,5 und durchaus nicht konstant sein muss. Tensi
[68] gibt einen Bereich von 4,36 bis 5,5 für den Vorfaktor B an. Die ermittelten
B-Werte für die AlSi7-Legierung liegen im Rahmen ihrer Fehlergrenzen innerhalb
dieser Literaturwerte.
Der Exponent b der AlSi7-Legierung liegt mit einem Wert von 0,307 nah an dem
theoretisch vorhergesagten Wert von 1/3 aus den Vergröberungsmodellen von
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AlSi7 A357
0mT 3mT 6mT
M [µm3/s] B b M [µm3/s] B b B b B b
12,06 6,48 0,307 10,10 3,06 0,358 1,40 0,471 1,57 0,477
14,07 6,17 0,307 11,21 2,96 0,358 1,34 0,471 1,50 0,477
20,11 5,53 0,307 11,82 2,90 0,358 1,31 0,471 1,46 0,477
Tab. 6.5: Zusammenstellung der berechneten Werte für M der verschiedenen Legie-
rungen.
Kattamis und Flemings [8], Feurer und Wunderlin [9], sowie Kurz und Fisher
[10] für den sekundären Dendritenarmabstand in Gleichung 2.44. Alle Modelle
zur Beschreibung der t1/3f -Abhängigkeit des sekundären Dendritenarmabstandes
unter diffusiven Stofftransportbedingungen nehmen einen konstanten, tempera-
turunabhängigen Segregationskoeffizienten an.
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Abb. 6.17: Sekundärer Dendritenarmabstand der binären Legierung Al-7wt.%Si als
Funktion der Erstarrungszeit (G =3K/mm).
Berücksichtigt man einen Verteilungskoeffizienten, der mit der Temperatur va-
riiert entsprechend realer Phasendiagramme, ist ein Exponent mit b < 1/3 zu
erwarten. Der Exponent bestätigt also innerhalb seiner Fehlergrenzen die theo-
retisch erwartete Abhängigkeit des sekundären Dendritenarmabstandes von der
Erstarrungszeit.
Der b-Wert der A357-Legierung, die ohne den Einsatz des RMF gerichtet erstarrt
wurde, liegt mit b = 0, 358 knapp über dem für diffusive Stofftransportbedingun-
gen erwarteten Wert von 1/3. Dahle et al. [171] finden in ihren Untersuchungen
148 Kapitel 6. Ergebnisse und Diskussion
0 200 400 600 800 1000 1200 1400
30
40
50
60
70
80
90
100
A357
 Messwerte
 Fit: λ
2
 =  B * (M * t
f
 )b 
     B = 3,06 ± 0,10
     b = 0,358 ± 0,004
 
 
λ 2
 [µ
m
]
Erstarrungszeit [s]
Abb. 6.18: Sekundärer Dendritenarmabstand der ternären Legierung A357 als Funk-
tion der Erstarrungszeit (G =3K/mm).
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Abb. 6.19: Sekundärer Dendritenarmabstand als Funktion der Erstarrungszeit
(G =3K/mm) der ternären Legierung A357, deren Proben unter dem Einfluss des RMF
(B0 = 3mT ) gerichtet erstarrt wurden.
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Abb. 6.20: Sekundärer Dendritenarmabstand als Funktion der Erstarrungszeit
(G =3K/mm) der ternären Legierung A357, deren Proben unter dem Einfluss des RMF
(B0 = 6mT ) gerichtet erstarrt wurden.
der Al-Si-Mg Legierung AA601 einen Exponenten von 0,37. Dies spricht dafür,
dass die ternäre Legierung, die aufgrund ihres größeren Erstarrunsgintervalls und
dem damit verbundenen größeren Anteil an interdendritischer Schmelze (höhe-
re Permeabilität der mushy zone) anfälliger für interdendritische Konvektionen
ist, auf Konvektionen reagiert hat, wie schon bei der Betrachtung des primären
Dendritenabstandes dikutiert wurde. Unterstützt wird diese Vermutung durch die
Beobachtung, dass die λ2-Werte der ternären A357 Legierung bei gleichen Erstar-
rungsbedingungen kleiner als die der binären AlSi7 Legierung sind (s. Abbildung
6.21). Nach Gleichung 6.20 ist aufgrund des größeren Erstarrungsintervalls der
ternären Legierung ihre Erstarrungszeit größer als die der binären Legierung. Es
wären also für die A357 Legierung größere sekundäre Dendritenarmabstände im
Vergleich zur binären Legierung zu erwarten. Tatsächlich findet man aber ein um-
gekehrtes Verhalten (s. Abbildung 6.21). Die sekundären Dendritenarmabstände
der binären Legierung sind bei gleicher Erstarrungszeit größer als die der ternären
Legierung. Eine weitere Begründung für dieses Verhalten ist das im Verhältnis zur
binären Legierung dichtere Netz aus Primäraluminium λ1(A357) < λ1(AlSi7).
Die b-Werte der A357-Legierungen, die unter dem Einfluss des RMF gerichtet
erstarrt wurden, liegen mit b3mT = 0, 471 und b6mT = 0, 477 deutlich über dem
theoretisch erwarteten Wert von 1/3. Die Vergröberung der Dendriten ist durch
den gesteigerten Massetransport beim Einfluss des RMF erheblich beschleunigt.
Statt einer Vergröberung proportional zur dritten Wurzel aus der Zeit ist diese
jetzt nahezu proportional zur Quadratwurzel aus der Zeit. Ein b-Wert größer als
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Abb. 6.21: Vergleich der sekundären Dendritenarmabstände als Funktion der Erstar-
rungszeit (G =3K/mm) der binären AlSi7 und der ternären A357 Legierung.
1/3 kann nicht auf der Basis eines variierenden Segregationskoeffizienten begrün-
det werden. Hier ist die Ursache im konvektiven Stofftransport vor der mushy
zone zu suchen. Entsprechend der in Kapitel 2.3.2 ausgeführten Überlegungen
- unter Berücksichtigung des Modells von Kirkwood [11] und des konvektiven
Massetranportes bei der Vergröberung nach Ratke und Thieringer [13] - führen
Konvektionen in der Schmelze während der Erstarrung zu einem Vergröberungs-
gesetz für den sekundären Dendritenarmabstand der Form (k = konstant)
λ2 = Kt
b
f mit b = 1/2 (6.23)
mit der Konstanten K. Die Änderung des Exponenten von 1/3 zu 1/2 wurde
ebenfalls von Diepers und Beckermann [12] in ihren numerischen Simulationen
einer Anordnung von Zylindern in einer Strömung, die erzeugt wird durch einen
konstanten Druckgradienten senkrecht zu den Zylinderachsen, gefunden. Ein tem-
peraturabhängiger Verteilungskoeffizient sollte dann wieder Werte für den Expo-
nenten kleiner als 0,5 liefern. Die Werte, die aus der Anpassung an die Ergeb-
nisse der Experimente unter dem Einfluss des rotierenden Magnetfeldes erhalten
wurden (Tabelle 6.5), bestätigen diese Überlegungen. In Abbildung 6.22 sind
die sekundären Dendritenarmabstände der ternären Legierung als Funktion der
Erstarrungszeit (G =3K/mm) und in Abhängigkeit von der der angelegten Ma-
gnetfeldstärke vergleichend dargestellt. Man erkennt eindeutig, dass bei konstan-
ter Erstarrungszeit mit zunehmender Magnetfeldstärke und damit Strömungsge-
schwindigkeit λ2 größer wird.
Die Beobachtung, dass zunehmender konvektiver Massetransport die Vergröbe-
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Abb. 6.22: Vergleich der sekundären Dendritenarmabstände der ternären Legierung
A357 als Funktion der Erstarrungszeit (G =3K/mm) und der angelegten Magnetfeld-
stärke.
rung der Sekundärdendriten beschleunigt und zu einem größeren sekundären
Dendritenarmabstand führt, kann auch in den Experimenten unter Mikrogra-
vitationsbedingungen wiedergefunden werden. In Abbildung 6.23 ist zum einem
der sekundäre Dendritenarmabstand λ2 als Funktion der Erstarrungszeit aus Er-
starrungsexperimenten unter Laborbedingungen mit der binären Legierung Al-
6wt.%Si dargestellt, an die die Relation λ2 = 3, 91 · t0,38f angefittet wurde. In das
Diagramm ebenfalls eingetragen ist der Wert aus Laborexperimenten mit RMF
(B = 6mT) und die Ergebnisse der Experimente unter Mikrogravitationsbedin-
gungen ohne und mit RMF (B = 6mT). Bei den Experimenten unter Laborbe-
dingungen beobachtet man bei Hinzunahme des RMFs und damit gesteigertem
Massetransport einen deutlichen Anstieg des sekundären Dendritenarmabstan-
des, während der Wert für λ2 der unter rein diffusiven Stofftransportbedingungen
erstarrten Probe deutlich darunter liegt. Der λ2-Wert aus dem Mikrogravitati-
onsexperiment auf TEXUS 41 (B = 6mT) liegt erwartungsgemäß zwischen den
Werten der Experimente unter Laborbedingungen mit und ohne RMF.
Vergleicht man in Tabelle 6.5 den B-Wert der A357 Legierung, die mit 3mT
erstarrt wurde, mit dem der A357 Legierung, die mit 6mT erstarrt wurde, so
beobachtet man mit der Verdopplung der angelegten Magnetfeldstärke einen An-
stieg des B-Wertes um den Faktor 1,12. Dies stimmt mit Überlegungen in Kapi-
tel 2.3.2.5 überein, wonach die Vergröberungskonstante unter dem Einfluss von
erzwungenen Strömungen zunehmen sollte. Als Abhängigkeit der Vergröberungs-
konstanten K von der Strömungsgeschwindigkeit u wird allerdings nicht u1/3,
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Abb. 6.23: Sekundärer Dendritenarmabstand der binären Legierung AlSi6 als Funkti-
on der Erstarrungszeit aus Erstarrungsexperimenten unter Laborbedingungen (1g) und
Mikrogravitationsbedingungen (µg) unter und ohne den Einfluss des rotierenden Ma-
gnetfeldes (B = 6mT).
sondern u1/6 gefunden. Um dieses Ergebnis manifestieren zu können, fehlen Mes-
sungen bei weiteren Magnetfeldstärken und höheren Erstarrungsgescchwindigkei-
ten.
Zusammenfassend läßt sich feststellen, dass im Falle von Strömungen sich das
Potenzgesetz zur Vergöberung von Dendriten von 1/3 zu 1/2 ändert (schnellere
Vergröberung) und die Konstante der Vergröberungsrate von Konvektionen be-
einflusst wird. Die verstärkte Vergröberung der Sekundärdendriten kann zu einer
Zunahme der Permeabilität des dendritischen Netzwerkes führen.
6.5 Lamellenabstand im Eutektikum
Irreguläre Eutektika wie das Eutektikum des Systems Al-Si weisen, verglichen
mit regulären, mit gleicher Geschwindigkeit gewachsenen eutektischen Legierun-
gen, große mittlere Phasenabstände auf. In Abbildung 6.24 ist eine Übersicht
über die verschiedenen Erscheinungsformen des binären Al-Si Eutektikums in
Abhängigkeit von der Erstarrungsgeschwindigkeit der ternären Legierung A357
zu sehen. Die fest-flüssig Grenzfläche der Si-Kristalle bewegt sich im Gegensatz
zu den meisten Metallen nicht isotrop, sondern lateral versetzt. Dieses anisotro-
pe Wachstum bewirkt eine nadelförmige Ausbildung der Si-Kristalle durch die
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Bildung von Zwillingen zwischen {111} Ebenen. Die Zwillingsebenen liegen par-
allel zur 〈211〉 Richtung, die die bevorzugte Wachstumsrichtung der Si-Kristalle
ist [184]. Mit zunehmender Erstarrungsgeschwindigkeit nimmt der lamellare Ab-
stand im Eutektikum ab. Bei sehr niedrigen Erstarrungsgeschwindigkeiten neh-
men die Si-Nadeln durch die Bildung axialer {111} Seitenplatten [185] eine mehr
gewinkelte Struktur an.
Wie bereits in Kapitel 2.2.4 erläutert, liegen die lamellaren Abstände λE irregu-
lärer Eutektika zwar auf der theoretischen ∆T −λ−v Kurve, aber das Wachstum
findet weit entfernt vom Minimum (siehe Abbildung 2.12) bei größeren λ-Werten
in der Nähe des sogenannten Arbeitspunktes λ¯E statt. Jones und Kurz [75] be-
schreiben die Lage des Arbeitspunktes durch
λ¯E = λirrφ. (6.24)
Der Faktor φ, der die Abweichung von der Extremumbedingung beschreibt, be-
rücksichtigt den Mechanismus der Lamellenabstandsselektion abweichend vom
Kriterium minimaler Unterkühlung und ist nach Magnin et al. [16] unabhängig
von der Erstarrungsgeschwindigkeit. Die Gleichung 2.48 nimmt dann folgende
Form an:
λ¯2E · v = φ2
K2
K1
(6.25)
Magnin und Trivedi [186] ermittelten für das System Al-Si für K2 einen Wert von
0, 936·10−6mK, für K1 einen Wert von 8, 30·10−9Ks/m2 und für φ einen Wert von
3,2. Eingesetzt in die Gleichungen 2.48, 2.51 und 2.52 ist der resultierende, von der
Erstarrungsgeschwindigkeit abhängige Verlauf der λ − v−Beziehung sowohl für
den mittleren Lamellenabstand λ¯E nach Magnin, als auch für λmin nach Jackson
und Hunt und λmax (siehe Abbildung 2.11) in Abbildung 6.25 dargestellt.
Für irreguläre Eutektika wie bei Al-Si Legierungen sind die lamellaren Abstän-
de wesentlich größer als die, die durch das Model von Jackson und Hunt [14]
vorhergesagt werden, da dieses nur gültig ist für reguläres eutektisches Wachs-
tum im Extremum. Daher werden zwei weitere Gleichungen für die Einordnung
der Messwerte herangezogen. Fisher und Kurz [71] beschreiben den lamellaren
eutektischen Abstand einer Al-Si Legierung in der Form
λE =
√
1, 25 · 10−5 ·G−0,81l · v−1 (6.26)
während Khan und Elliot [187] folgende Gleichung aufstellen:
λE =
2,38
√
5, 48 · 10−7 ·G−0,6l · v−1 (6.27)
mit der Erstarrungsgeschwindigkeit v und dem Temperaturgradienten in der
Schmelze Gl. Wie in Abbildung 6.25 zu erkennen ist, liegen die Messwerte im
154 Kapitel 6. Ergebnisse und Diskussion
v
 =
 0
.0
0
7
m
m
/s
v
 =
 0
.0
3
5
m
m
/s
v
 =
 0
.0
1
5
m
m
/s
v
 =
 0
.0
7
5
m
m
/s
v
 =
 0
.0
4
5
m
m
/s
200µm200µm 50µm
+ Vergrößerung
+
 E
rs
ta
rr
u
n
g
s
g
e
s
c
h
w
in
d
ig
k
e
it
Abb. 6.24: Die verschiedenen Erscheinungsformen des binären Eutektikums der ter-
nären Legierung A357 in Abhängigkeit von der Erstarrungsgeschwindigkeit. Mit zu-
nehmender Erstarrungsgeschwindigkeit nimmt der lamellare Abstand im Eutektikum
ab.
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Bereich möglicher Abstände. Die untere Grenze bildet die Kurve nach Jackson
und Hunt (reguläre Eutektika). Nach oben hin ist der Bereich durch die Kurve
nach Fisher und Kurz bzw. λmax begrenzt. Die Modelle von Khan und Elliott
sowie Magnin und Trivedi geben die Messwerte am genauesten wieder.
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Abb. 6.25: Lamellarer Abstand im Eutektikum λE für das System Al-Si in Abhängig-
keit von der Erstarrungsgeschwindigkeit. Experimentelle Ergebnisse für die Legierungen
AlSi7 und A357 im Vergleich zu den Resultaten von Magnin und Trivedi [186] und Mo-
dellen von Jackson und Hunt [14], Fisher und Kurz [71] und Khan und Elliot [187] (vgl.
Kapitel 2.2.4). Die theoretischen Kurven wurden mit unabhängig bestimmten physika-
lischen Größen [186], die die Konstanten K1 und K2 bestimmen, berechnet.
Die gemessenen λE-Werte der mit und ohne RMF prozessierten Legierungen sind
als Funktion der Erstarrungsgeschwindigkeit in den Abbildungen 6.26 und 6.29
aufgetragen und an die in Kapitel 2.2.4 diskutierte Beziehung nach Jackson und
Hunt
λE = cJH · v−0,5 (6.28)
angefittet. Eine gute Übereinstimmung zwischen theoretischer Beschreibung und
Messwerten wird gefunden. Die ermittelten cJH-Werte der jeweiligen Legierungen
nach Gleichung 6.28 sind in Tabelle 6.6 ebenso zusammengestellt wie die für die
theoretischen Modelle berechneten cJH-Werte. Für das Modell nach Jackson und
Hunt ergibt sich ein Wert von c∗JH = 10, 6[µm
3/s]0.5. Setzt man die für die anderen
Modelle und experimentell ermittelten Werte für cJH in Relation zu dem Wert
nach Jackson und Hunt c∗JH , so kann man einen Wert für φE = cJH/c
∗
JH ermitteln
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entsprechend:
λE = φE · c∗JH · v−0,5. (6.29)
Die auf diese Weise ermittelten Parameter φE (siehe Tabelle 6.6) weichen stark
von 1 ab und machen deutlich, dass es sich bei dem Al-Si Eutektikum um ein
irreguläres Eutektikum handelt, dessen Wachsstum nicht im Minimum der Un-
terkühlung stattfindet, sondern oberhalb bei größeren Lamellenabständen. Die
unterschiedlichen Größen der experimentell ermittelten φE-Werte und ihre phy-
sikalische Bedeutung werden im Folgenden diskutiert. Es wird gezeigt werden,
dass der Parameter φE physikalische Mechanismen repräsentiert und nicht nur
ein Fit-Parameter ist, um die Vorhersagen theoretischer Modelle korrigieren zu
können.
Modell bzw. Legierung cJH [µm3/s]0.5 ± ∆cJH [µm3/s]0.5 φE = cJH/c∗JH
Jackon und Hunt 10,6 1, 5 · 10−10 1
Khan und Elliott 27,6 0,85 2,60
Magnin und Trivedi 34,0 3 · 10−10 3,21
λmax 57,3 1, 2 · 10−9 5,40
Fisher und Kurz 71,7 4 · 10−10 6,75
A357 33,5 0,56 3,16
AlSi7 44,6 0,44 4,20
AlSi6 45,6 0,24 4,30
A357 - 3mT 46,9 0,68 4,42
AlSi12.6 (Sous) 56,3 0,80 5,29
A357 - 6mT 60,4 0,24 5,68
Tab. 6.6: Übersicht über die ermittelten cJH-Werte nach Gleichung 6.28 für verschie-
dene theoretische Modelle und Legierungen.
Zunächst sei Abbildung 6.26 betrachtet. Neben der von Magnin und Trivedi er-
mittelten Relation sind zusätzlich die Ergebnisse von Sous [15] von Messungen der
λE-v-Beziehung der rein eutektischen Legierung (AlSi12.6) eingetragen. Die von
Magnin und Trivedi [16] ermittelten lamellaren Abstände einer gerichtet erstarr-
ten eutektischen Al-Si-Legierungen sind kleiner als die von Sous [15] ermittelten
bei gleicher Erstarrungsgeschwindigkeit (φMagninE < φ
Sous
E ). Dies beruht auf der
Tatsache, dass Magnin und Trivedi die Proben bei einem konstanten Temperatur-
gradienten von 8K/mm gerichtet prozessierten, während bei Sous die Erstarrung
unter 4K/mm erfolgte. Experimentelle Arbeiten von Fisher und Kurz [71] zeigen,
dass Abstände und Unterkühlung abnehmen, wenn der Temperaturgradient bei
stationärer gerichteter Erstarrung zunimmt. Ein höherer Temperaturgradient eb-
net die Grenzfläche und erhöht so die Tendenz der Si-Kristalle sich zu verzweigen
und so den lamellaren Abstand zu erniedrigen. Der Unterschied zwischen den
Resultaten von Magnin und Trivedi und denen von Sous sind also allein auf den
Einfluss des eingestellten Temperaturgradienten zurückzuführen.
Auf der anderen Seite beobachtet man überraschenderweise eine Reduzierung des
lamellaren Abstandes λE beim Übergang von der rein eutektischen Legierung zur
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Abb. 6.26: Lamellarer Abstand im Eutektikum in Abhängigkeit von der Erstarrungs-
geschwindigkeit der untereutektischen binären AlSi7 und ternären A357 Legierung (G =
3K/mm), sowie Ergebnisse gerichtet erstarrter eutektischer Al-12,6wt.%Si Legierungen
nach Magnin und Trivedi [16] (G = 8K/mm) und Sous [15] (G = 4K/mm).
untereutektischen AlSi7 Legierung, der nicht allein durch eine Reduzierung des
Temperaturgradienten (Sous 4K/mm, AlSi7 3K/mm) zu erklären ist. Hier liegt
die Ursache im „Wachstumsort“ des Eutektikums. Numerische Simulationen wie
vergleichende exprimentelle Beobachtungen des Wachstums des reinen irregulären
Al-Si-Eutektikums von Wallach et al. [188] zeigen, dass das eutekische Wachstum
mit der Keimbildung der Al-Phase beginnt. Aufgrund des höheren thermischen
Gradienten zwischen Schmelzpunkt des Siliziums und eutektischer Temperatur
entsprechend dem Phasendiagramm (1414 - 577◦C), muss zur Keimbildung der
Si-Phase eine höhere Unterkühlung aufgebracht werden als zur Bildung der Al-
Phase. Daher wächst die Al-Phase bereits in der interdendritischen Schmelze,
bevor dass Silizium entsprechend der eutektischen Zusammensetzung erstarrt.
Die langsam wachsendere Si-Phase wird schließlich durch die schneller wachsen-
de Al-Phase in ihrem Wachstum gestoppt und von der Al-Phase eingehüllt. Das
Wachstum der Si-Phase in der Schmelze eutektischer Zusammensetzung wird be-
schleunigt, wenn die Si-Phase in Kontakt mit der erstarrenden Al-Phase kommt.
Nogita und Dahle [189] beobachteten bei der Untersuchung der eutektischen Er-
starrung einer Al-7Si-3Cu-0.2Mg Legierung, dass im interdendritischen Raum das
Eutektikum an der primären α-Al-Phase anwächst, weil dieses Aufwachsen auf
die bereits existierende Grenzfläche beim Erreichen der eutektischen Temperatur
energetisch günstiger ist. Untersuchungen von Heiberg et al. [190] haben ergeben,
dass die Keime für das eutektische Aluminium in unveredelten Schmelzen die
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Primärdendriten sind, obwohl Fremdkeime bei der Ausscheidung des Siliciums
eine Rolle spielen können. Bei einer rein eutektischen Legierung muss demnach
für die Bildung des Eutektikums sowohl die Unterkühlung für die Al- wie auch
für die Si-Phase aufgebracht werden, während bei Wachstum des Eutektikums im
interdendritischen Raum die Al-Phase bereits vorhanden ist und sich nur noch die
Si-Phase bilden muss. Da, wie in Abbildung 6.27 dargestellt, die zur Bildung der
Si-Phase benötigte konstitutionelle Unterkühlung größer ist als die zur Bildung
der Al-Phase notwendige konstitutionelle Unterkühlung, bildet sich im interden-
dritischen Raum das Eutektikum mit kleineren Lamellenabständen aus als wie
bei freiem eutektischen Wachstum mit nichtisothermer Grenzfläche.
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Abb. 6.27: Zusammenhang zwischen Unterkühlung und Lamellenabstand für im inter-
dendritischen Raum gewachsenes Eutektikum (λE(interd.)) und dem rein eutektischen
Wachstum (λE(freiesEut.)). Mit der Krümmungsunterkühlung ∆Tr und der konstitutio-
nellen Unterkühlung für Si ∆Tc(Si) und für Al ∆Tc(Al).
Beim Übergang von der untereutektischen Legierung AlSi7 zur technischen ter-
nären Legierung A357 (Abbildung 6.26) beobachtet man bei gleicher Erstarrungs-
geschwindigkeit und gleichem konstanten Temperaturgradienten von 3K/mm
ebenfalls eine Reduzierung des Lamellenabstandes. Der lamellare Abstand der
technischen Legierung ist um einen Faktor 1,5 kleiner als der der binären Al-
Si7 Legierung bei gleichen lokalen Erstarrungsbedingungen. Nach der Theorie
von Jackson und Hunt ist λE umgekeht proportional zur Konzentrationsdiffe-
renz zwischen den beiden erstarrenden Phasen. In der ternären Legierung ändert
sich diese Konzentration entlang der univarianten Linie von 12,6wt.% auf nahezu
15wt.% bei Erreichen des ternären eutektischen Punktes. Der lamellare eutekti-
sche Abstand der ternären Legierung sollte also eigentlich größer sein als der der
binären Legierung und nicht umgekehrt.
Eine Modifizierung des Eutektikums, wie sie durch Zusatz von Na oder Sr erfol-
gen kann [191], ist auszuschließen, da in der naßchemischen Analyse der techni-
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schen A357 Legierung weder Na noch Sr nachgewiesen werden konnte. Die Zugabe
von bestimmten elektropositiven Elementen wie Natrium, Calcium oder Stron-
tium zur Schmelze verändert grundlegend die Morphologie der eutektischen Si-
Kristalle: Das eutektische Silizium wird durch eine Veredelung von der normalen
nadeligen in eine faserige Ausbildung ähnlich der von Seegras [137] umgewandelt,
die günstigere Festigkeits- und Zähigkeitseigenschaften ergibt.
Auslöser der hier beobachteten Verfeinerung der eutektischen Mikrostruktur ist
der Mg-Anteil der ternären A357 Legierung. Ein Zusatz von Magnesium kann wie
die Zugabe von Strontium die Keimbildung und den Wachstumsprozess der eu-
tektischen Silizium-Kristalle beeinflussen und das Eutektikum verfeinern. Einige
Theorien zu dieser Strukturmodifizierung sind zu finden in [138, 192]. Untersu-
chungen einer industrieüblichen Schmelze G-AlSi6Cu4 [145] haben gezeigt, dass
Zusätze von 0,5% Mg das Siliziumeutektikum veredeln, während 1,0 bis 1,2%
Mg statt dessen die Ausscheidung der Mg2Si-Phase erhöhen. Noch höhere Ma-
gnesiumzusätze erzeugen sowohl die Mg2Si-Ausscheidung als auch ein veredeltes
Silizium. Nach Caceres et al. [193] führen Mg-Zusätze neben der positiven Wir-
kung bzgl. der Aushärtbarkeit der Legierung zu einer Reduzierung der eutekti-
schen Temperatur und damit zu einer Verfeinerung der eutektischen Si-Struktur.
Bei der thermischen Analyse der A357 - Legierung (vgl. Abbildungen 3.4 und
3.5) wurde die Herabsetzung der eutektischen Temperatur im Vergleich zur rein
binären AlSi7 Legierung von 577◦C auf 571 ◦C beobachtet.
Nach Messungen der Mikrosegregation (siehe Kapitel 6.7) ist das Mg gleichmäßig
in der Probe verteilt, d.h. das wachsende Si sieht überall den gleichen Anteil an
Mg. Mit steigendem Mg-Gehalt nimmt die Unterkühlung zu und es tritt Korn-
feinung auf. Der Beitrag der kapillaren Unterkühlung zur Gesamtunterkühlung
setzt sich zusammen aus:
∆Tkapillar = K2/λE mit K2 =
2σαβTE
∆Hm
(6.30)
mit der Grenzflächenspannung σαβ , der eutektischen Temperatur TE und der
Schmelzenthalpie ∆Hm. Das Mg reduziert die Grenzflächenspannung des Si, so
dass eine leichtere Anlagerung möglich ist. Der Arbeitspunkt wird zu einem klei-
neren Lamellenabstand hin verschoben (siehe Abbildung 6.28).
Bei Betrachtung der Abbildung 6.29 scheint es zunächst so, als würde ein Einfluss
der erzwungenen Strömungen auf das eutektische Wachstum zu existieren. Mit
zunehmender Magnetfeldstärke und damit Strömungsgeschwindigkeit scheint der
lamellare Abstand im Eutektikum größer zu werden. Hier muss allerdings darauf
hingewiesen werden, dass der lamellare Abstand im Eutektikum λE der mit und
ohne RMF erstarrten Proben an verschiedenen Probenbereichen gemessen wer-
den musste. Während bei den Proben, die ohne den Einfluss des RMF erstarrt
wurden, λE im interdendritischen Raum gemessen werden konnte, war im inter-
dendritischen Raum der Proben, die mit RMF erstarrt wurden, nicht ausreichend
Eutektikum bzw. Si-Lamellen vorhanden, als dass λE hätte vermessen werden
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∆Tr = K2/λE
∆Tc = K1vλE
 λE(AlSi7) λE(A357)
 λE
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Abb. 6.28: Änderung der Wachstumskinetik des Si durch die Zugabe von Mg mit der
Krümmungsunterkühlung ∆Tr und der konstitutionellen Unterkühlung ∆Tc.
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Abb. 6.29: Lamellarer Abstand im Eutektikum in Abhängigkeit von der Erstarrungs-
geschwindigkeit und der angelegten Magnetfeldstärke der mit und ohne den Einfluss des
RMF erstarrten ternären A357 Legierung (G = 3K/mm).
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können. Daher wurde bei diesen Proben λE im solutal angereicheten Gebiet der
rein eutektischen Erstarrung vermessen (siehe Abbildung 6.30). Blickt man nun
8mm
500µm
A357 - 6mT
Abb. 6.30: Lichtmikroskopische Aufnahmen eines Querschliffes einer A357 Probe,
die unter dem Einfluss des RMF gerichtet erstarrt wurde (6mT, G = 3K/mm, v =
0,015mm/s). Deutlich ist die Anreicherung von Eutektikum zur Probenmitte hin zu
erkennen.
zurück zur Diskussion der in Abbildung 6.26 dargestellten Ergebnisse - Anstieg
von λE beim Übergang vom eutektischen Wachstum im interdendritischen Raum
hin zum freien eutektischen Wachstum - wird deutlich, dass die Vergrößerung
des lamellaren eutektischen Abstands mit zunehmender Strömungsgeschwindig-
keit ein Effekt der Makrosegregation und Konzentrationsänderung ist. Dies wird
unterstützt durch die numerischen Simulationen von Hainke [6], die zeigen, dass
die erzwungenen Strömungen nur im Bereich der Dendritenspitzen ( ca. 1/10 der
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gesamten Länge der mushy zone) in die mushy zone eindringen und somit die
eutektische Erstarrung nahezu unbeeinflusst bleibt von den erzwungenen Strö-
mungen. Dies stimmt mit Untersuchungen von Favier et al. [181] an einer Al-Si
Legierung eutektischer Zusammensetzung überein, die ergaben, dass Strömungen
Einfluss nehmen auf die Segregation des Primäraluminiums, aber nicht auf den
lamellaren eutektischen Abstand. Eine Erklärung für den Unterschied zwischen
den λE-Werten der Messreihen mit 0mT und 3mT ist damit gegeben. Der erneute
Anstieg der Werte aus der Messreihe mit 6mT ist noch ungeklärt.
Das Experiment auf TEXUS 39 (Abbildung 6.31) liefert kein eindeutiges Ergeb-
nis. Innerhalb der Fehlergrenzen liegt λE der Probe, die unter Mikrogravitations-
bedingungen erstarrt wurde, knapp unterhalb den Werten aus Laborexperimenten
unter 1g. Nach Wilcox [194] zeigen Experimente zur gerichteten Erstarrung unter
Mikrogravitationsbedingungen manchmal eine vergröberte eutektische Struktur,
manchmal resultiert eine verfeinertere Struktur und manchmal tritt kein messba-
rer Effekt auf. Tensi et al. [195] beobachteten allerdings ebenfalls an einer Al-
11wt.%Si-Legierung, die gerichtet unter Mikrogravitationsbedingungen erstarrt
wurde, eine Verfeinerung des Eutektikums im Gegensatz zu 1g Experimenten.
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Abb. 6.31: Lamellarer Abstand im Eutektikum der binären Legierung AlSi6 als Funk-
tion der Erstarrungsgeschwindigkeit (G = 4K/mm). In Relation dazu der Messwert der
Probe, die auf TEXUS 39 unter Mikrogravitationsbedingungen gerichtet erstarrt wurde.
6.6 Flächenanteile 163
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In Abbildung 6.32 sind die Ergebnisse von Messungen der prozentualen Flächen-
anteile der α-Al-Phase, des binären Eutektikums und des ternären Eutektikums
Mg2Si an der binären Legierung Al-7wt.%Si und der technischen A357-Legierung
in Abhängigkeit von der Erstarrungsgeschwindigkeit dargestellt (vgl. Kapitel
3.6.4). Über den gesamten Geschwindigkeitsbereich hinweg betrachtet bleiben
die Flächenanteile der jeweiligen Phasen im Rahmen der Fehlergrenzen konstant.
Eine deutliche Beeinflussung durch die Legierungszusammensetzung ist nicht zu
beobachten. Lediglich der Flächenanteil der α-Al-Phase der A357-Legierung ist
um den Anteil an ternärem Eutektikum reduziert.
Das gleiche Verhalten beobachtet man zwischen den A357 Legierungen, die oh-
ne und unter dem Einfluss des rotierenden Magnetfeldes (3mT, 6mT) gerichtet
erstarrt wurden (s. Abb. 6.33). Für die Legierungen ergeben sich die in Tabelle
6.7 aufgeführten mittleren prozentualen Flächenanteile der jeweils auftretenden
Phasen. Berechnet man nach Gleichung 2.23 den zugehörigen Festphasenanteil
nach dem Scheil-Gesetz, so erhält man fs ≈ 52%. Für die Rechnung nach dem
Hebel-Gesetz (Gleichung 2.15) ergibt sich ein Wert von fs ≈ 54%. Die experi-
mentell nachgewiesenen α-Al-Phasenanteile liegen im Schnitt 12%-Punkte über
den theoretisch vorhergesagten. Nimmt man dagegen eine Erstarrung nach dem
Brody und Flemings Modell (siehe Gleichung 2.29) an, das eine endliche Rückdif-
fusion berücksichtigt, so berechnet sich fs zu 58% bis 61%, was sehr gut mit den
experimentellen Beobachtungen überein stimmt. Die über die digitale Bildanaly-
se ermittelten Anteile der Primärphase stimmen innerhalb der Fehlergrenzen mit
denen des optisch detektierten α-Al-Phasenanteils überein (vgl. Abbildung 5.8).
Legierung α-Al [%] ± [%] Eut. [%] ± [%] Mg2Si [%] ± [%]
AlSi7 61,83 1,06 38,11 1,11 – –
A357 60,39 0,53 38,12 0,55 1,48 0,40
A357 (3mT) 60,34 0,80 37,17 0,85 2,49 0,68
A357 (6mT) 59,71 0,61 37,95 0,65 2,33 0,35
Tab. 6.7: Mittlere Flächenanteile der α-Al-Phase, des binären Eutektikums und der
Mg2Si-Phase in Abhängigkeit von der Legierung und dem Einfluss des RMF.
6.7 Mikrosegregation
An einem Dendritenarm der binären AlSi6-Legierung wurde die Mikrosegregati-
on von Silizium mittels Mikroanalyse analysiert [196]. Zur Mikroanalyse wurden
sowohl EDX- (PGT EDS integriert in ein Rasterelektronenmikroskop von LEO)
als auch WDX- (LINK WDX in eine SX 50 CAMECA Mikrosonde integriert)
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Abb. 6.32: Variation des prozentualen Flächenanteils der α-Al-Phase, des binären
Eutektikums und des ternären Eutektikums Mg2Si der binären Legierung Al-7wt.%Si
und der technischen A357-Legierung mit der Erstarrungsgeschwindigkeit.
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Abb. 6.33: Variation des prozentualen Flächenanteils mit der Erstarrungsgeschwindig-
keit der α-Al-Phase, des binären Eutektikums und des ternären EutektikumsMg2Si der
technischen A357-Legierungen, die ohne und mit RMF (3mT, 6mT) gerichtet erstarrt
wurden.
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Messungen durchgeführt. Die Messungen erfolgten entlang eines vordefinierten
Messrasters mit einer Schrittweite von 22 x 23 Punkten. Die Meßzeit war für
jedes Element (Al und Si) 20s. Wenn Silizium „normal“ während der Erstarrung
segregiert wäre, wäre im Zentrum des Dendritenarms ein Si-Minimum zu erwar-
ten, da nach dem binären Al-Si Phasendiagramm der Verteilungskoeffizient k
kleiner als 1 ist und mit steigender Si-Konzentration in der Schmelze während
der Erstarrung zunimmt. Während der Erstarrung wird der Al-Mischkristall im-
mer Si-reicher, und bei einer Messung quer durch einen Dendritenarm würde man
einen höheren Si-Gehalt am Rand des Dendriten und einen geringeren Gehalt in
dessen Zentrum messen. Bei den vorliegenden Proben ist es nach der Erstarrung
allerdings zu einer drastischen Modifizierung der Verteilung des Siliziums durch
Festkörperdiffusion gekommen. Die Messungen zeigen eine Anreicherung des Si-
liziums im Zentrum des Dendritenarms, deutlicher zu erkennen in Abb. 6.34, die
einen Linienscan quer durch das Dendritenarmzentrum darstellt. Der minimale
Si-Gehalt liegt bei 0,5 wt.%, der maximale Gehalt bei 1,45 wt.%.
Abb. 6.34: Bestimmung des Si-Gehaltes eines Dendritenarms entlang eines Linienscan
durch das Zentrum eines Dendritenarms zur Verdeutlichung der Si-Anreicherung im
Dendritenarmzentrum und des kuppelförmigen Profils des Linienscans (nach J. Lacaze
[196]).
„Anormale“ Segregation von Si in Al-Si Gusslegierungen wurde schon von Dons
et al. [197] beschrieben. Ursache ist die Diffusion von Si von den Aluminiumden-
driten hin zum interdendritischen Eutektikum nach der vollständigen Erstarrung,
da die Si-Löslichkeit in Aluminium bei Temperaturen unterhalb der eutektischen
Temperatur abnimmt. Ist die Kühlrate unterhalb der eutektischen Temperatur
klein genug, so ist eine Inversion des Si-Profils zu beobachten. Sehr hohe Kühl-
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raten auch nach der Erstarrung reduzieren die Zeit für Festkörperdiffusion, und
die Erstarrung läßt sich mit dem Scheil-Modell beschreiben. Bei sehr langsamen
Abkühlraten nach der Erstarrung wie in der Artemis-Anlage (kein Quenching
möglich) erfolgt die Erstarrung nahe den Bedingungen der Lever-Regel und Si
hat ausreichend Zeit, um über den Prozess der Festkörperdiffusion vom äußeren
Rand der Dendriten hin zu eutektischen Si-Partikeln zu diffundieren, die dadurch
weiter wachsen. Der Dendritenrand verarmt an Silizium und das zunächst kup-
pelförmige Profil der Si-Verteilung flacht ab. Ist die Abkühlrate niedrig genug, so
kann letztlich die Festkörperdiffusion zu einem maximalen Si-Gehalt im Dendri-
tenarmzentrum führen.
Da zu erwarten ist, dass die Festkörperdiffusion nicht nur die Verteilung des
Siliziums, sondern auch die des Magnesiums im Falle der technischen Al-Si-Mg-
Legierung beeinflusst, wurde die Verteilung von Al, Si, Mg und Fe mittels Mi-
kroanalyse (CAMECA microprobe) an einer A357-Probe in 620 Messungen a´
1 Minute entlang eines quadratischen Gitters (100µm Schritte) gemessen. Die
Si-Messdaten wurden nach steigendem Gehalt sortiert und als gestrichelte Linie
in Abbildug 6.35 aufgetragen. Die Skala wurde so gewählt, dass Änderungen in
Abb. 6.35: Kumulative Verteilung von Silizium und korrespondierender Mg-Gehalt der
ternären technischen Legierung A357 (nach J. Lacaze [196]).
der Zusammensetzung von 0,5 bis 1.5 wt.% Si hervorgehoben werden. Messwerte
darüber hinaus werden Messungen im Eutektikum zugeordnet. Der korrespon-
dierende Mg-Gehalt ist in Abbildung 6.35 ohne Sortierung als durchgezogene
Linie dargestellt. Der Mg-Gehalt in Bezug zum Messraster zeigt eine gleichmä-
ßige Verteilung, d.h. jeglicher, während der Erstarrung aufgebauter Gradient in
der Mg-Zusammensetzung ist ausgeglichen.
Die prozessierten A357-Proben zeigen in ihren Schliffbildern neben dem α-
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Aluminium, dem Eutektikum und den Mg2Si-Partikeln runde, mit multiphasi-
gen, eisenreichen Aggregaten gefüllte runde Einschlüsse (siehe Abb. 6.36) inner-
halb der Dendriten. Mittels Röntgenstrahlmapping können die auftretenden Pha-
sen getrennt voneinander dargestellt werden, die multiphasige Eutektika zu sein
scheinen. Das EDS mapping verdeutlicht die rosettenförmige Mikrostruktur der
Einschlüsse, in der Silizium- und Aluminium-Platten ausgehend vom Zentrum
des Einschlusses in Richtung dessen äußeren Randes gewachsen zu sein scheinen.
Die Anreicherung von Mg und Fe am Rand des „Pools“ führt zur Ausscheidung
Mg- und Fe-reicher Partikel. Ähnliche Einschlüsse wurden schon in Al-Cu-Mg-Si
Legierungen beobachtet [198].
Abb. 6.36: Oben: Lichtmikroskopische Aufnahme eines Fe-reichen Einschlusses (100-
fache Vergrößerung). Darunter ein Rasterelektronenmikroskopbild (QBSD Modus), das
die vielphasige Zusammensetzung der runden Einschlüsse wiedergibt. Anhand von drei
Röntgenstrahlmappings wird die Verteilung von Fe, Mg und Si auf die einzelnen Phasen
illustriert (nach J. Lacaze [196]).
Zum Verständnis der beobachteten Si-Verteilung (Abbildung 6.34) wurde die Er-
starrung und Abkühlung eines sphärischen Volumenelementes mit einem Durch-
messer von 25µm mit Hilfe der Software DICTRA und den zugehörigen Daten-
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sätzen SGTE und MOB2 von J. Lacaze [196] modelliert. Eine kontinuierliche Ab-
kühlung von 650◦ auf 400◦C bei einer Kühlrate von 0,28K/s wurde angenommen.
Die numerische Analyse zeigt, dass Festkörperdiffusion unterhalb der eutektischen
Temperatur zu einem Segregationsprofil mit negativer Krümmung wie beobach-
tet führt, während eine positive Krümmung zu erwarten ist, wenn die Legierung
gleich nach der Erstarrung abgeschreckt wird.
6.8 Permeabilität der mushy zone
Wie in den Experimenten gesehen, beeinflussen die durch das rotierende Magnet-
feld erzeugten Strömungen die Mikrostruktur der A357 Proben und führen zur
Makrosegregation. Es ist allgemein bekannt, dass die Konvektion interdendriti-
scher Schmelze in erstarrenden Legierungen verantwortlich ist für verschiedene
Arten der Mikro- und Makrosegregation. Die Kopplung der Effekte Mikrosegre-
gation - Permeabilität der mushy zone - Strömung und ihr Einfluss auf die Makro-
segregation wurde von Schneider und Beckermann [199] untersucht. Das Ausmaß
der Segregation ist u.a. abhängig von der Permeabilität der mushy zone, auf die
Konvektionen Einfluss haben. Mit enger werdendem Primärdendritennetzwerk
wird die Permeabilität des Zweiphasengebietes verringert und die Strömungs-
geschwindigkeit reduziert. Nach Flemings und Gabathuler [200, 201] nimmt die
Permeabilität des Zweiphasengebietes mit steigendem Anteil an fester Phase fs
(fraction solid) ab, und konvektive Strömungen sind nur bis zu einem Anteil von
30% fs möglich.
Ein Maß zur Abschätzung der Permeabilität ist nach Poirier [17] das Verhält-
nis von primärem zu sekundärem Dendritenarmabstand λ1/λ2: Vom primären
Dendritenabstand λ1 als auch von dem Volumenanteil der Schmelze Vl hängt die
Permeabilität bei einer Srömung parallel zu den Primärdendriten ab, während
bei einer Strömung senkrecht zu den Primärdendriten der wichtigste morphologi-
sche Aspekt neben Vl und dem primären der sekundäre Dendritenarmabstand λ2
ist. Die Permeabilität bei paralleler Strömung wird am Besten durch ein auf das
Hagen-Poiseuille-Gesetz (laminare Strömung durch ein Rohr) basierendes Modell
beschrieben. Aufgund der gerichteten Beschaffenheit einer säulenförmigen (co-
lumnar) dendritischen Struktur ist die Permeabilität anisotrop [202, 203].
Cicutti und Boeri [204] stellten aufbauend auf den Ergebnissen von Poirier im
Vergleich mit exprimentellen Ergebnissen (Strangguss von niedriglegiertem Stahl)
fest, dass das Verhältnis von λ1 zu λ2 für diese Experimente konstant ist:
λ1/λ2 = 2.6. (6.31)
Trägt man λ1 gegen λ2 aus dem Bereich des dendritischen Wachstums der ohne
und mit rotierendem Magnetfeld erstarrten A357 Proben auf, so beobachtet man
auch hier einen linearen Zusammenhang zwischen dem primären Dendritenab-
stand und dem sekundären Dendritenarmabstand (siehe Abb. 6.37). Mit zuneh-
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Abb. 6.37: Relation zwischen primärem Dendritenabstand und sekundärem Dendriten-
armabstand der unter diffusiven und konvektiven Stofftransportbedingungen erstarrten
A357 Proben. Die gemessenen Daten lassen sich jeweils an einen linearen Fit anpassen.
mender Magnetfeldstärke bzw. Strömungsgeschwindigkeit nimmt wie erwartet das
Verhältnis λ1/λ2 ab (siehe Abb. 6.38), da λ2 mit zunehmender Magnetfeldstärke
größer und λ1 kleiner wird.
Die Werte für das λ1/λ2-Verhältnis sind:
Probe Magnetfeldstärke λ1/λ2
A357 0 mT 6, 83± 0, 89
A357 3 mT 5, 23± 0, 09
A357 6 mT 3, 79± 0, 12
Tab. 6.8: Das Verhältnis λ1/λ2 der A357-Legierungen, die ohne und unter dem Einfluss
des RMF gerichtet erstarrt wurden.
Trägt man das Verhältnis λ1/λ2 als Funktion der angelegten Magnetfeldstärke
auf, so nimmt mit zunehmender Magnetfeldstärke bzw. Strömungsgeschwindig-
keit das Verhältnis λ1/λ2 linear ab. Diese Sachverhalt sollte in einem nächsten
Schritt zu höheren Magnetfeldstärken und höheren Erstarrungsgeschwindigkei-
ten hin überprüft werden. Sollte sich dieser lineare Zusammenhang bestätigen, so
könnte ein einfaches mathematisches Modell aufgestellt werden, um das Verhält-
nis von λ1/λ2 vorhersagen zu können, indem man die ermittelten Beziehungen
für λ1 bzw. λ2 als Funktion der Erstarrungsparameter ins Verhältnis zueinander
setzt.
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Abb. 6.38: Variation des Verhältnisses λ1/λ2 mit der angelegten Magnetfeldstärke. Mit
zunehmender Magnetfeldstärke bzw. Strömungsgeschwindigkeit nimmt das Verhältnis
λ1/λ2 linear ab.
Kapitel 7
ZUSAMMENFASSUNG
Inhalt dieser Arbeit war die systematische Analyse des Einflusses von Strömungen
auf das Erstarrungsverhalten von technischen Al-Gusslegierungen. Es sollte wis-
senschaftlich untersucht werden, inwieweit sich konvektive Stofftransportbedin-
gungen auf die Gefügeausbildung (primärer und sekundärer Dendritenarmab-
stand, lamellarer Abstand im Eutektikum, Anteil Primärphase, Entwicklung der
mushy zone, Makro- und Mikrosegregation) während der Erstarrung auswirken.
Um die komplexen Interaktionen zwischen Wärme- und Massetransport und der
Entwicklung der Mikrostruktur zu vereinfachen, wurden die Experimente un-
ter wohl definierten thermisch wie magnetisch kontrollierten konvektiven Be-
dingungen durchgeführt. Dazu wurden im Rahmen dieser Arbeit aerogel-basierte
Ofenanlagen entwickelt und aufgebaut, die Experimente zur gerichteten Erstar-
rung binärer und technischer Al-Si-Gusslegierungen
1. unter rein diffusiven Stofftransportbedingungen unter Mikrogravitation,
2. unter Laborbedingungen mit natürlicher und erzwungener Konvektion,
3. unter Mikrogravitationsbedingungen unter dem Einfluss erzwungener Strö-
mungen
bei einem konstanten Temperaturgradienten ermöglichen. Die Experimente wur-
den über einen weiten Bereich von Erstarrungsgeschwindigkeiten durchgeführt.
Durch die Anwendung von rotierenden Magnetfeldern können in der Schmelze
kontrollierte Strömungen auch unter Schwerelosigkeit erzeugt werden. Ein Ver-
gleich der Mikrostruktur der Experimente unter Mikrogravitationsbedingungen
mit Experimenten unter Laborbedingungen bedeutet den direkten Vergleich rein
diffusiver Stofftransportbedingungen mit kontrollierten konvektiven Bedingungen
während der Erstarrung unter Verwendung der gleichen Probenzusammensetzung
und identischen thermischen Prozessbedingungen. Damit existiert eine Basis für
die Beschreibung der Zusammenhänge zwischen Prozessgrößen und Gefügegrößen
für irdische Gussprozesse, die immer von Strömungen beeinflusst werden.
Unter Ausnutzung der optischen Transparenz der Silica-Aerogele wurde der Er-
starrungsverlauf mit hoher räumlicher und zeitlicher Auflösung optisch mittels
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einer CCD-Kamera detektiert. Es wurde ein Verfahren entwickelt zur in-situ De-
tektion des primären Festkörperanteils als Funktion der Erstarrungstemperatur.
Die Verlauf der optisch bestimmten Kurve des Anteils Primärphase als Funktion
der Temperatur gibt gut den nach den theoretischen Modellen (Scheil, Hebel)
erwarteten Verlauf wieder. Der optisch ermittelte Festkörperanteil stimmt gut
mit dem Wert der digitalen Bildanalyse überein und gibt den nach dem Brody-
Flemings Modell berechneten Anteil an Primärphase exakt wieder. Eine Variation
des primären Festkörperanteils mit der Erstarrungsgeschwindigkeit wurde erwar-
tungsgemäß nicht festgestellt.
Die folgenden Schlüsse können aus den Ergebnissen der vorliegenden Arbeit zur
Analyse des Einflusses von Strömungen auf die Gefügeentwicklung gezogen wer-
den:
• Die Kontrolle der Strömung in der Schmelze durch die Anwendung zeitab-
hängiger magnetischer Felder bietet die Möglichkeit zu einer systematischen
Untersuchung des Einflusses von Konvektionen auf Al-Gusslegierungen.
• Obwohl die Untersuchungen auf die Effekte im mikroskopischen Bereich fo-
kussiert sind, zeigen die Ergebnisse, dass makroskopische Phänomene (Ma-
krosegregation) bei der Analyse der Experimentergebnisse berücksichtigt
werden müssen. Es zeigt sich, dass das rotierende Magnetfeld eine Strö-
mung in der Schmelze erzeugt, die bis in das Zweiphasengebiet (mushy zone)
reicht. Dadurch wird die gelöste Phase entlang der Längsachse der Probe
angereichert, so dass es zu einer rein eutektischen Erstarrung entlang der
Zentralachse der Probe kommt.
• Bei der gerichteten Erstarrung werden mit steigender Erstarrungsgeschwin-
digkeit die Mikrostrukturparameter Primärdendritenabstand, sekundärer
Dendritenarmabstand und lamellarer Abstand im Eutektikum für eine ge-
gebene Legierungszusammensetzung kleiner.
• Die durch das rotierende Magnetfeld induzierten interdendritischen Strö-
mungen zeigen sich verantwortlich für eine Reduktion des Primärdendri-
tenabstandes und ein Ansteigen des Sekundärdendritenarmabstandes mit
steigender Strömungsgeschwindigkeit.
• Konvektionen in der Schmelze während der Erstarrung führen zu einer Re-
duktion des Primärdendritenabstandes mit der Quadratwurzel der Erstar-
rungsgeschwindigkeit v.
• Die gesteigerte Vergröberung der Sekundärdendriten unter dem Einfluss von
erzwungenen Strömungen wurde experimentell veranschaulicht. Mit zuneh-
mendem konvektiven Stofftransport wird eine Erhöhung des Exponenten im
Gesetz zur Beschreibung der Vergröberung der Sekundärdendriten von 1/3
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auf 1/2 beobachtet. Die Konstante der Vergröberungsrate wird von Konvek-
tionen beeinflusst. Analytische Voraussagen werden durch die Experimente
bestätigt.
• Der lamellare Abstand im Eutektikum ist nur scheinbar durch erzwungene
Strömungen beeinflussbar. Vielmehr ist er abhängig von der lokalen Kon-
zentration und dem Wachstumsort des Eutektikums.
• Die gemessenen primären Dendritenabstände liegen im Rahmen ihrer
Fehlergrenzen in dem nach dem Hunt und Lu Modell vorhergesagten Wer-
tebereich.
• Das Hunt und Lu Modell ist ausgelegt auf diffusive Stofftransportbedingun-
gen und berücksichtigt keinen konvektiven Einfluss. Die Tatsache, dass sich
die Ergebnisse auch aus den Experimenten, die unter dem Einfluss des RMF
durchgeführt wurden, an die Relation von Hunt und Lu anpassen lassen,
zeigt die Unzulänglichkeiten dieses Modells auf.
• Der Vergleich der Bodenexperimente mit den Experimenten unter Mikro-
gravitationsbedingungen zeigt, dass der Effekt natürlicher Konvektion in
den Artemis-Anlagen nicht vermieden werden kann, obwohl sich das Sy-
stem in einem thermischen und solutal stabilen Zustand befindet. In allen
auf der Erde zur Verfügung stehenden Laboranlagen zur gerichteten Er-
starrung ist demnach ohne weitere Hilfsmittel keine ausreichende Kontrolle
über die anlagenspezifischen Strömungen möglich. Experimente unter Mi-
krogravitaionsbedingungen sind dringend notwendig.
• Experimente unter Mikrogravitationsbedingungen (±RMF) ergeben andere
Mikrostrukturen im Vergleich zu Mikrostrukturen aus Experimenten unter
Laborbedingungen. Weitere Experimente (± RMF) mit einer Variation in
den Erstarrungsparametern G und v sind dringend notwendig.
Die Ergebnisse dieser Arbeit zeigen, dass die entwickelte Aerogeltechnologie im
akademischen Bereich der Gießereiforschung ein mächtiges Werkzeug bietet zur
Erforschung des Erstarrungsverhaltens von Gusslegierungen unter konvektiven
Umgebungsbedingungen. Die Ergebnisse dieser Untersuchungen flossen in das eu-
ropäische ESA-MAP Projekt MICAST und in das von der EU geförderte Projekt
MEBSP ein und haben zur Klärung vieler offener Fragen beigetragen, aber gleich-
zeitig auch neue Problemkreise und Arbeitsgebiete aufgeworfen. Um Experimente
bei anderen Magnetfeldkonfigurationen und höheren Erstarrungsgeschwindigkei-
ten durchführen zu können, ist eine Weiterentwicklung der bestehenden Anlagen
in Vorbereitung. In einem nächsten Schritt ist der Einsatz von Travelling magne-
tic fields (TMF) geplant, da erste numerische Simulationen [205] eine deutlich
verstärkte Segregation bei Anwendung von TMF im Vergleich zu rotierenden
Magnetfeldern zeigen. Die Ausdehnung der Arbeiten auf Legierungen mit einem
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größeren Erstarrungsintervall ist vorgesehen, da hier ein stärkerer Einfluss des ro-
tierenden Magnetfeldes erwartet wird. Ein Wiederflug der Ofeneinheiten ARTEX
und ARTEXplus ist für das Frühjahr 2006 auf MAXUS 7 vorgesehen. MAXUS
bietet mit 12-15 Minuten Mikrogravitationszeit die Möglichkeit, zwei Proben der
Zusammensetzung AlSi6 mit der halben Erstarrungsgeschwindigkeit wie auf TE-
XUS 39 und TEXUS 41 gerichtet zu erstarren. Ziel ist es, den Abbildungen 6.14,
6.23 und 6.31 jweils zwei weitere Messpunkte hinzufügen zu können, um letztlich
ein quantitatives Verständnis des Einflusses von Strömungen auf die Gefügeent-
wicklung von Al-Gusslegierungen zu gewinnen.
Anhang A
DAS TEXUS 39 - EXPERIMENT
Die in Kapitel 2 beschriebenen Modelle zur gerichteten Erstarrung lassen Kon-
vektion in der Schmelze unberücksichtigt. Sollen experimentelle Daten mit diesen
Theorien verglichen werden, muß gewährleistet sein, dass während des Experi-
mentes nur diffusive Stofftransportprozesse stattfinden. Dies lässt sich bei Versu-
chen unter Mikrogravitationsbedingungen sehr gut realisieren, da hier Konvek-
tionen aufgrund von Dichteunterschieden etc. nicht auftreten. Aus diesem Grund
wurde für ein µg-Erstarrungsexperiment im Rahmen dieser Arbeit eine Experi-
menteinrichtung für ein Modul auf TEXUS1 konstruiert.
TEXUS ist ein Höhenforschungsraketen-Programm, das mit seinen Raketenmis-
sionen ca. sechs Minuten Mikrogravitationszeit gewährleistet. Neben einer zen-
tralen Datenübertragung per Telemetrie ist jedes Experimentmodul autonom
hinsichtlich Energieversorgung, Steuerungselektronik und Messwerterfassung. Die
mechanischen Komponenten des Experimentaufbaus einschließlich der Optik sind
in jedem Modul auf einer Trägerplattform montiert, während alle Elektronikteile
sowie die Batterieversorgung darunter angeordnet sind. Von jedem Experiment-
modul aus gibt es eine direkte Verbindung zum Telemetriesystem. Damit werden
während des Fluges sowohl Housekeeping-Daten als auch Messwert- und Videosi-
gnale zum Boden übertragen, so dass der aktuelle Stand des Experimentes online
verfolgt werden kann. Über das Telecommand-System ist es möglich aktiv in das
Experiment einzugreifen und einzelne Parameter zu modifizieren.
Für den TEXUS 39 Flug am 8. Mai 2001 wurde die Ofenanlage ARTEX
(Aerogeltechnologie für TEXUS) entwickelt, mit der metallische Legierungen
und Halbleiter gerichtet erstarrt werden können. ARTEX ist die Umsetzung eines
Aerogel-Ofens für die Durchführung von Experimenten unter Mikrogravitations-
Bedingungen. In dem TEXUS 39-Experiment wurde eine untereutektische AlSi
Legierung (Al-6wt.%Si) aufgeschmolzen und gerichtet erstarrt. Wissenschaftliches
Ziel ist es, den Einfluss der Schwerelosigkeit und damit der Konvektionsfreiheit
auf die Ausbildung des Dendritennetzwerkes und das eutektische Gefüge zwischen
den Dendriten zu untersuchen.
1 TEXUS: Technologische Experimente unter Schwerelosigkeit
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Technologisches Ziel dieses Experimentes war der Aufbau und Verifikation ei-
nes Aerogelofens mit extrem niedrigen Wärmeverlusten im Probenbereich und
optischer Messung der Erstarrungsfront und Erstarrungsgeschwindigkeit, mit in-
dividuell einstellbaren Erstarrungsgeschwindigkeiten und Gradienten. Vor allem
die Haltbarkeit der sehr fragilen Aerogele und die Funktionsfähigkeit des neu-
en Anlagenkonzeptes unter Schwerelosigkeit sollten getestet werden. Speziell für
diesen Zweck wurde gemeinsam mit der ASTRIUM GmbH ein Experimentmo-
dul für eine TEXUS-Raketenmission entwickelt, das bei seinem ersten Einsatz
seine vollständige Funktionsfähigkeit unter Beweis stellte. Die Nutzung der Mi-
krogravitationsumgebung erlaubt den Vergleich der Ergebnisse mit theoretischen
Modellen, die von rein diffusiven Bedingungen ausgehen. Damit existiert eine
Basis für die Beschreibung der Zusammenhänge zwischen Prozessgrößen und Ge-
fügegrößen auch für irdische Gussprozesse, die immer von Strömungen beeinflusst
werden. Im Folgenden werden die Experimentanforderungen und der Ablauf des
TEXUS39-Experimentes genauer erläutert.
A.1 Aufbau von ARTEX
Der prinzipielle Aufbau der Ofeneinheit ARTEX - oberer und unterer Heizer,
Aerogeltiegel, Probe - ist von den Bodenanlagen vom Typ ARTEMIS übernom-
men worden. Auch mit ARTEX können die Wachstumsgeschwindigkeit und der
Temperaturgradient vor der Erstarrungsfront unabhängig voneinander kontrol-
liert und während des Prozesses online mit optischen Methoden erfasst und -
wenn notwendig - geändert werden. Da die Aerogele transparent sind, kann der
Erstarrungsvorgang mit einer Zeilen-CCD-Kamera beobachtet, analysiert und da-
mit auch online kontrolliert werden.
Obwohl Aerogele fragile Materialien sind, die sehr leicht unter Scherspannungen
brechen können, wurde in Drucktests nachgewiesen, dass Silica-Aerogele auf der
anderen Seite Drücken bis in den MPa Bereich standhalten, ohne dass Risse oder
plastische Deformationen auftreten, und bis zu 2% elastisch sind. Untersucht wur-
den ungetemperte Silica-Aerogele, sowie Silica-Aerogele, die bei 200◦C und bei
500◦C jeweils zwei Stunden lang getempert wurden. Die Druckversuche wurden
am Institut für Werkstoffforschung, DLR Köln, an einer Instron 5kN durchge-
führt. Die Werte für die maximale Kraft, die zum Bruch des Prüflings führte,
wurden aufgenommen und grafisch in Abbildung A.1 dargestellt. Mit steigender
Temper-Temperatur nimmt auch die maximale Kraft zu. Aeogele wurden auch
darauf getestet, dass sie Startvibrationen eines Space Shuttle Starts ohne Bruch
überstehen [206]. In ein solches Aerogel ist die Probe über eine Länge von 51 mm
eingebettet und wird über zwei Heizer aufgeschmolzen und kontrolliert gerichtet
erstarrt.
Aufgrund von speziellen Anforderungen, die ein solcher Raketenflug mit sich
bringt, wie thermische Begrenzungen oder Startvibrationen, mussten einige tech-
A.1 Aufbau von ARTEX 177
0 100 200 300 400 500
600
800
1000
1200
1400
1600  Meßwerte
 
 
m
ax
. K
ra
ft 
F 
[N
] 
Temperatur [°C]
Abb. A.1: Die maximale Kraft, die bei Drucktests zum Bruch des Silica-Aerogel-
Prüflings führt, in Abhängigkeit von der Temperatur, bei der die Aerogele vor dem
Versuch getempert wurden.
nische Veränderungen an der ARTEX-Konstruktion im Vergleich zu dem in Ka-
pitel 4.2 beschriebenen Aufbau des Laborofens eingeführt werden. Nachstehende
Abbildung A.2 zeigt ein Schema der Ofenanlage ARTEX. Sie besteht aus zwei
Widerstands-Heizern, einem Aerogeltiegel, der Probe und einem vakuumdichten
Gehäuse. Das Temperaturfeld in der Probe (Durchmesser 8 mm, Länge 123 mm)
und damit der Erstarrungsprozess wird über zwei Heizelemente und eine Kühlung
eingestellt. Die Probe steckt mit ihren beiden Enden in je einem Heizelement. Der
Mittelteil der Probe befindet sich in einem Aerogeltiegel (Höhe 51 mm, Durch-
messer 28 mm). Die Heizelemente sind Hohlzylinder aus Bornitrid, auf die mä-
anderförmig Heizdraht gewickelt ist. Die Bornitrid-Heizer sind zur Isolierung in
eine Al2O3-Keramik eingepasst. Die Probe hat direkten Kontakt zu den Heizele-
menten, so dass eine gute Wärmekopplung zwischen den Heizelementen und der
Probe gewährleistet ist. Da Aerogele nahezu perfekte thermische Isolatoren sind,
tauschen beide Heizer Wärme ausschließlich über die Probe aus. Der Wärmefluss
vom oberen zum unteren Heizer wird nicht nur über einen Temperaturunter-
schied beider Heizer kontrolliert, sondern zusätzlich durch einen Molybdänstab
(Länge 75 mm, Durchmesser 8 mm), der im unteren Heizer integriert und mit
einer Kühlplatte verbunden ist.
Die Ofeneinheit befindet sich in einem Behälter aus Edelstahl, der in einen zylin-
drischen Rezipienten aus einer hochfesten Al-Legierung eingebaut ist, so dass die
Anlage sowohl unter Vakuum als auch unter Schutzgas betrieben werden kann.
Die äußeren Abmessungen der Anlage sind : (159.5 x 387)mm (Durchmesser x
Höhe) bei einem Gewicht von 7 kg. Um zu vermeiden, dass während eines Versu-
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ches die Temperatur der Oberfläche des Rezipienten auf über 100◦C ansteigt, sind
zwischen Ofeneinheit und Rezipient zwei Strahlenschutzbleche eingebaut. Wäh-
rend des Aufschmelzens dehnt sich die Probe aus und steigt im oberen Heizer
auf. Um ein Austreten der Schmelze zu verhindern, wird der obere Heizer mit ei-
nem Kolben aus Bornitrid verschlossen, der wiederum von einer Kohlenstofffeder
fixiert wird. Zur Beobachtung der Probe weist die Edelstahlhalterung der Ofen-
einheit eine Aussparung und der Rezipient auf gleicher Höhe ein Fenster (lichte
Weite 44mm) aus Saphirglas (Dicke 5mm) auf. Im Mittelteil der Probe kann we-
gen der Transparenz des Aerogels die Bewegung der Phasenfront und damit der
Erstarrungsprozess mit einer Zeilen-CCD-Kamera (Firma Stresing, Berlin, 1728
Pixel, Empfindlichkeitsbereich 0,4 - 1,1µm) erfasst werden. Diese misst die Inten-
sitätsverteilung entlang der Probenoberfläche. Daraus geht die Temperaturver-
teilung, wie auch die Position der Erstarrungsfront hervor. Standardmäßig wird
die Kamera mit einer Belichtungszeit von 300ms ausgelesen. Durch den Einsatz
eines Makroobjektives kann nahezu der gesamte Probenbereich im Aerogeltiegel
auf die volle Zeilenlänge abgebildet werden. Die Kamera wurde so justiert, dass
von den 44mm der sichtbaren Probenoberfläche 40mm auf 1570 Pixel der Ka-
mera (bzw. 44mm auf 1728 Pixel) abgebildet werden. Zur Unterdrückung der
Rayleigh-Streuung des Aerogels ist dem Objektiv ein Schwarzfilter vorgeschaltet.
Die Temperaturen der Heizelemente und die Zeilen-CCD-Kamera werden von
einem Computer ausgelesen und gesteuert.
Mit dieser Anlage lassen sich folgende Leistungscharakteristiken realisieren:
• Der Temperaturgradient vor der Phasenfront, die Erstarrungsgeschwindig-
keit und die Beschleunigung können unabhängig voneinander eingestellt
werden.
• Geschwindigkeit der Erstarrungsfront: 0 - 40 cm/h
• Wechsel der Erstarrungsgeschwindigkeit innerhalb von 90sec
• Temperaturgradient: < 60 K/cm
• Maximale Kühlrate: 0,5K/s (relativ klein, da der Ofen im Verhältnis zu den
Bodenanlagen eine hohe thermische Masse hat und keine aktive Wasserküh-
lung besitzt)
• Probendimensionen: Länge 123 mm,Durchmesser 8 mm
• maximale Heizer-Temperatur: 900◦C (bei der Verwendung von Silica-
Aerogelen)
• Außentemperatur der Glocke bei Betrieb der Anlage bei Toben = 800◦C und
Tunten = 550◦C: 80◦C nach 2 Stunden
• Leistungsaufnahme < 300 W bei Maximaltemperatur
Leistungsaufnahme: 120 W oberer Heizer, 70 W unterer Heizer
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• Umgebungsbedingungen: 10−4 mbar bis 1 bar Schutzgas oder Vakuum
• Aerogele halten die Schüttelbelastungen nach den TEXUS-Spezifikationen
aus (10g)
• Dichtflächen Aerogel zu Heizern sind problemlos (Vorspannung des Aerogels
auf halbe Druckfestigkeit)
• Temperaturprofil lässt sich optisch vermessen (Auflösung 30µm, 3 - 30Hz)
A.2 Das Experiment
Der Aufbau des Moduls TEM 03-4 mit allen für die optische Diagnostik notwen-
digen Komponenten erfolgte bei der ASTRIUM GmbH. Die Ofeneinheit ARTEX
wurde vor Ort auf dem ESRANGE-Gelände bei Kiruna (Nordschweden) zusam-
men gebaut, mit einem Aerogeltiegel und einer AlSi6 Probe bestückt und unter
Vakuum bei 525◦C beider Öfen ausgeheizt. Die abgekühlte Ofeneinheit wurde mit
Argon geflutet und im Überdruck verschlossen. Nach Integration der Ofeneinheit
konnte das Modul TEM 03-4 (Abbildung A.3) in die Nutzlast der TEXUS 39 Ra-
kete integriert werden. Die Gesamtkonfiguration der Raketennutzlast ist in Ab-
bildung A.4 dargestellt. Sie enthält insgesamt vier autonome Experimenteinhei-
ten, TV-Module zur Übertragung von Videosignalen, das TEXUS-Service-Modul
(TSM) mit der Telemetrieeinheit und das Bergungssystem (ORSA).
Durch Late Access war es möglich, dass die Ofeneinheit während der Count-
down-Phase an einen Kühlwasserkreislauf und an einen Turbomolekularpump-
stand angeschlossen war. Beim Start der Rakete wurde die Kammer durch ein
Ventil verschlossen, das erst beim Erreichen der µg-Bedingungen und damit Va-
kuumbedingungen wieder geöffnet wurde. Vor Wiedereintritt der Rakete in die
Atmosphäre wurde das Ventil erneut geschlossen und die Ofeneinheit mit Helium
geflutet zur Unterstützung der Ofenabkühlung nach dem Abschalten der Öfen
(370s nach take-off).
Der erfolgreiche Countdown fand am 8. Mai 2001 statt. Das Flugexperiment wur-
de mit den in Tabelle A.1 angegebenen Parametern durchgeführt. Zwei Stunden
vor dem Start der Rakete wurde ARTEX an einen Turbomolekularpumpstand
angeschlossen und die Öfen eingeschaltet. Nach 55 Minuten hatten beide Hei-
zer eine Temperatur von 525◦C erreicht (Heizrate = 0,15K/sec). Per Telecom-
mand wurden dann die Starttemperaturen des oberen (800◦C) und des unteren
(525◦C) Ofens gesetzt, die nach 35 Minuten erreicht und weitere 40 Minuten
gehalten wurden. Diese Phase der Homogenisierung führte zur Einstellung sta-
tionärer thermischer Bedingungen in der Experimentkammer. Damit war zum
Zeitpunkt des Raketenstartes (Lift-off) der Temperaturgradient in der Probe be-
reits etabliert. Wie sich in Vorexperimenten zeigte, reichen 360 Sekunden Ex-
perimentzeit unter Mikrogravitationsbedingungen nicht aus, um eine vollständig
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Abb. A.2: Schemazeichnung von ARTEX. Eine zylindrische Probe befindet sich zwi-
schen zwei Widerstandsheizern aus Bornitrid. Ein zylindersymmetrischer Tiegel aus
transparentem Silica-Aerogel umschließt den mittleren Bereich der Probe. Im unteren
Heizer hat die Probe über einen Molybdänstempel direkten Kontakt zu einer Kühl-
platte. Sie wird benötigt, um die gerichtete Erstarrung mit einem bestimmten Gradi-
enten vom unteren zum oberen Heizer zu forcieren. Die Erstarrung wird kontrolliert,
indem beide Heizer unabhängig voneinander geregelt werden. Beide Heizer haben ein
unterschiedliches Temperatur-Zeit-Profil, so dass einerseits eine konstante Erstarrungs-
geschwindigkeit eingestellt werden kann und andererseits der Temperaturgradient an
der Erstarrungsfront konstant ist. In beiden Heizern sitzt jeweils ein Typ-K Thermoele-
ment, das zur Temperaturerfassung der Heizer und deren Regelung dient.
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Abb. A.3: TEXUS-Modul TEM 03-4, für die TEXUS 39 Mission konstruiert. Die
mechanischen Komponenten des Experimentaufbaus sind auf einer Trägerplattform (1)
montiert; alle Elektronikteile sowie die Batterieversorgung (2) befinden sich darunter.
Bei 1g Experimenten und während der Count-down-Phase wird die Plattform an einen
Kühlwasserkreislauf (3) und einen Turbopumpstand angeschlossen (4). Die Erfassung
der Bewegung der Phasenfront erfolgt mittels CCD-Kamera (5) mit Makroobjektiv (6),
wobei das Bild über einen Spiegel (7) zur Kamera gelenkt wird. Die Temperaturen der
Öfen und der Glocke werden mit Thermoelementen (8) erfasst.
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aufgeschmolzene Probe mit einer Länge von 123mm bis zum Ende der µg-Phase
auch wieder vollständig zu erstarren. Aus diesem Grund wurde durch die Auswahl
geeigneter Starttemperaturen die Probe nur bis zur Unterkante des Sichtfensters
aufgeschmolzen.
70 Sekunden nach Lift-off erfolgte per Telecommand die Initialisierung der zuvor
definierten Abkühlrampen des oberen (0,45K/sec) und des unteren (0,30K/sec)
Heizers und damit der Start des Erstarrungsexperimentes. Da während des Fluges
die Signale der CCD-Kamera direkt per Telemetrie zum Boden übertragen wur-
den, konnte dort die Bewegung der Erstarrungsfront online verfolgt werden. Die
charakteristischen Daten des TEXUS39-Fluges mit Beginn und Ende der µg-Zeit
und die beim Aufstieg und Wiedereintritt gemessenen Beschleunigungen sind in
Tabelle A.2 angegeben. Die Dauer der µg-Phase betrug bei dieser Mission laut
Kayser-Threde 365 Sekunden.
Legierungssystem Al-Si
Konzentration 6wt.% Si
Eutektische Temperatur 577◦C
oberer Heizer-Starttemperatur 800◦C
unterer Heizer - Starttemperautr 525◦C
Aufheizrate beide Heizer 0,15K/sec
Kühlrate oberer Heizer 0,45K/sec
Kühlrate unterer Heizer 0,30K/sec
Tab. A.1: Erstarrungsparameter des µg-Experiments
Aktion Zeit [sec] Beschleunigungsniveau [g]
Zündung der Booster 0 11
Trennung der Booster 4.0 2 x 10−3
Zündung der 2. Stufe 6.0 8
Brennschluss der 2. Stufe 45.0 1.4 x 10−3
Yo-Yo-Despin-Phase 56.0 7 x 10−3
Yo-Yo-Despin-Phase abgeschlossen 58.0 4 x 10−3
Motortrennung 59.0 2.4
Beginn der µg-Zeit 60.0 ≤ 1 x 10−4
Experimentstart 70.0 ≤ 1 x 10−4
Apogäum 250.0 ≥ 1 x 10−4
Ende der µg-Zeit 425.0 ≥ 1 x 10−4
Wiedereintritt 490 50
Hitzeschildauslösung ...
Fallschirmaktivierung 550
Tab. A.2: Charakteristische Daten des TEXUS 39-Fluges am 8. Mai 2001 (nach Kayser-
Threde)
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  TIP
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TEM
01-5
TEM
03-4
TEM
06-16
TEM
06-21
TSM
Adapter
Verifizierung der Marangoni-Bewegung
in monotektischen Legierungen durch
Messung der elektrischen Leitfähigkeit
ARTEX - eine Ofenanlage mit Aero-
gelen als Tiegelmaterial zur gerichte-
ten Erstarrung von metallischen
Legierungen unter Schwerelosigkeit
Vesikeltransport in Pflanzen während
Endo- und Exocytose in Schwerelosig-
keit
Dr. H. Neumann, TU Chemnitz
Second Messenger Konzentrationen in
gravitaktischen Ciliaten unter verän-
derten Beschleunigungsbedingungen
Prof. G. Scherer, Uni Hannover
Dr.  A. Quader, Uni Hamburg
Prof. L. Ratke, DLR Köln
Dr. Hemmersbach, DLR Köln
2 TV-Links
TEXUS 39
2 TV
Abb. A.4: Konfiguration der TEXUS 39 Nutzlast, gebaut von der ASTRIUM GmbH
(Höhe 4839mm, Gewicht 362,3kg). Jedes Experimentmodul verfügt über eine eigene
Energieversorgung und eine separate Steuerungs- und Messelektronik. Die Nutzlast ent-
hält weiterhin 2 TV-Module und ein Bergungssystem (Ogive Recovery System Assem-
bly, ORSA) mit Hitzeschild und zwei Fallschirmen, die beim Erreichen eines definierten
Luftdrucks über Baroschalter geöffnet werden.
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A.3 Experimentergebnisse
Sowohl die Abkühlprozedur als auch die Übertragung der Kamera- und Messwert-
signale lief während des Flugexperimentes völlig nominal. Auch die anschließende
Landung der Nutzlast ging für die Experiment-Hardware reibungslos vonstat-
ten. Im Folgenden wird zunächst das Thermalverhalten während des Flugexperi-
mentes charakterisiert und anschließend die Entwicklung der Gefügemorphologie
detailliert für das µg-Experiment beschrieben.
A.3.1 Thermalverhalten während des Flugexperimentes
Die 70 Sekunden nach dem Start per Telecommand gesetzten Abkühlrampen
für den oberen bzw. den unteren Heizer führten wie geplant zu einer definierten
Absenkung der Sollwert-Temperaturen. Das Temperaturprofil ist in Abbildung
A.5 dargestellt. Die beiden Geraden beschreiben den zeitlichen Verlauf für eine
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Abb. A.5: Soll- und Istwerte der Temperaturen im Modul TEM 03-4 vor und während
des Raketenfluges für den oberen und den unteren Heizer
Erstarrung mit konstanter Geschwindigkeit. Die am Boden aufgezeichneten Daten
zeigen, dass die an beiden Heizern gemessenen Temperatur-Istwerte der jeweiligen
vorgegebenen Kühlrampe zügig folgten. Nach 300 Sekunden wurden beide Heizer
ausgestellt und Helium in die Kammer geblasen, um einen Teil der Wärme an
das Helium abzugeben und damit den Erstarrungsvorgang zu beschleunigen. Im
Temperatur-Zeit-Profil ist deutlich das Abschalten der Heizer und die Wirkung
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des Heliums bei t = 300s zu sehen. Die Abkühlkurven der Heizer folgen nun den
natürlichen Abkühlraten beider Heizer.
A.3.2 Bewegung der Erstarrungsfront
Wie in Kapitel 4.6.2 dargestellt, ermöglicht die Anwendung transparenter Silica-
Aerogele als Tiegelmaterial die direkte Beobachtung der Bewegung der Erstar-
rungsfront. Die Position der Erstarrungsfront konnte durch die mit einem Makro-
objektiv ausgestattete ortsfeste Zeilen-CCD-Kamera ständig erfasst werden: Um
den zeitlichen Verlauf der Erstarrungsfront darstellen zu können, muss die Emis-
sivität der Probenoberfläche gemessen werden. In Abbildung A.6 ist der zeitliche
Verlauf der Intensität der Probe dargestellt. Die 35 Intensitätskurven sind an
unterschiedlichen Positionen der Probe aufgenommen worden. Über eine vorher
durchgeführte Eichmessung werden 40mm der Probe auf 1570 Pixel der Zeilen-
CCD-Kamera abgebildet. Die Kurven sind den Probenpositionen 51,27/52,55/...
(50+(n·1.273))mm zugeordnet.
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Abb. A.6: Gemessene Intensität in Abhängigkeit von der Zeit. Die Probenoberflä-
che der untereutektischen AlSi6 Probe wurde beobachtet. 35 Pixel der Einzeilen-CCD-
Kamera wurden im Abstand von 50 Pixel ausgelesen. 40mm der Probe werden auf die
Pixel 100 - 1670 (1570 Pixel) abgebildet. Damit entspricht der Abstand der Intensi-
tätskurven einem Abstand auf der Probe von 1,274mm [= (50 Pixel x 40mm)/1570
Pixel].
Deutlich ist an den Kurven eine Änderung der Steigung zu sehen. Diese Än-
derung wird durch den fest/flüssig-Phasenübergang hervorgerufen. An den letz-
ten Kurven ist die Steigungsänderung deutlich schwächer, da mit zunehmender
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Experimentdauer die Oxidhaut auf der Probenoberfläche stärker wird und die
Phasengrenzfläche verdeckt. Um den Zeitpunkt des Phasenübergangs genau zu
lokalisieren und damit die Geschwindigkeit der Erstarrungsfront quantifizieren
zu können, wurden die Kurven über den sog. Savitzky-Golay-Filter geglättet und
anschließend differenziert [207, 208]. In Abbildung A.7 sind die Kurven dI/dt = I˙
dargestellt. Der Zeitpunkt des Phasenübergangs ist jetzt auch an den letzten In-
tensitätsprofilen gut zu sehen.
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Abb. A.7: Zeitlicher Verlauf der Ableitung der Intensität, dI/dt = I˙ . Aus jeder Kurve
I˙ erhält man ein Positions-Zeit-Wertepaar. Die Wertepaare von 0 - 40mm ergeben die
Gerade in Abbildung A.8.
Aus jeder Kurve I˙(t) in Abbildung A.7 erhält man ein Positions-Zeit-Wertepaar.
Gegeneinander aufgetragen und durch eine lineare Regression angefittet (Abbil-
dung A.8) ergibt sich für dieses Experiment eine Erstarrungsgeschwindigkeit von
0,116mm/s. Im Bereich der ersten 10mm zeigt sich eine Geschwindigkeitsände-
rung - eine Abweichung vom linearen Verlauf. Die Erklärung ist in der sogenann-
ten Anfangstransiente (initial transient) zu suchen. Zu Prozessbeginn liegt eine
homogene Verteilung in der Schmelze vor. Mit dem Starten des Abkühlprofils
muss sich das Diffusionsfeld vor der Phasenfront erst aufbauen. Der stationäre
Zustand (steady state) ist erreicht, wenn der Konzentrationsaufstau vor der Pha-
senfront konstant bleibt. Eine Verzögerung durch den Aufbau des fest/flüssig-
Temperaturgradienten ist auszuschließen, da eine ausreichend lange Homogeni-
sierungsphase bis zum Start des Abkühlprofils gegeben war.
Der Abbildung A.8 ist zu entnehmen, dass innerhalb der 300 Sekunden µg-Zeit
die Probe im beobachtbaren Bereich von 40mm vollständig erstarrt ist. Beim Ver-
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lassen der µg-Phase ist die Erstarrungsfront bis in den Probenbereich im oberen
Heizer gewandert. Bei der Rückkehr der Rakete zur Erde dreht sich die Rakete, so
dass der obere, heißere Heizer nun nach unten zeigt. Ein mögliches Rüchschmelzen
der Probe ließ sich jedoch nicht beobachten. Das Intensitäts-Zeit-Profil (Abbil-
dung A.6) zeigt, dass es während der Raketenstartphase zu einem kurzen Abfall
der Intensität kam. Dazu im folgenden Kapitel mehr.
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Abb. A.8: An die Messwerte (•) wurde durch lineare Regression eine Gerade angepasst,
deren Steigung die Erstarrungsgeschwindigkeit angibt. Die Erstarrungsfront bewegte
sich mit einer konstanten Geschwindigkeit von 0,116mm/s durch die Probe.
A.3.3 Gefüge, Gefügeelemente
Entsprechend der in Kapitel 3.5 beschriebenen Methoden wurden sowohl Längs-
als auch Querschliffe (siehe Abbildung A.9) der Flugprobe präpariert, an de-
nen der primäre Dendritenabstand λ1, der sekundäre Dendritenarmabstand λ2,
der Lamellenabstand λE des irregulären Eutektikums und die Flächenanteile der
α(Al)-Phase und des Eutektikums bestimmt wurden.
Beim Ausbau der Probe zeigte sich, dass der Aerogeltiegel durch die beim Rake-
tenstart wirkenden Kräfte der Länge nach gerissen ist. Schmelze wurde durch den
Spin während der Startphase in den Spalt gedrückt und erstarrte dort (siehe Ab-
bildungen A.10a) - d)). Auslöser für die Rissbildung war wahrscheinlich ein sehr
feiner Haarriß im Tiegel schon beim Einbau in die Flugeinheit, der optisch nicht
zu erkennen war. Das Auslaufen der Schmelze erklärt den plötzlichen Abfall der
Intensität im Intensitäts-Zeit-Profil (Abbildung A.6) während der Raketenstart-
phase. In Abbildung A.11 ist eine lichtmikroskopische Aufnahme des Längsschliffs
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der ARTEX-Probe aus dem Bereich zu sehen, in dem Schmelze in den Riss im
Aerogeltiegel geflossen ist. Markiert sind die Randbereiche der Probe, die eine
0 1 2 4 5 76 8
5mm5mm
3
59mm 66mm
b)
a)
Abb. A.9: Präparation der Flugprobe mit Positionen der Quer- und des Längsschliffes.
Struktur aufweisen, die darauf hindeuten, dass der Wärmetransport hier nicht
mehr in Richtung des Temperaturgradienten erfolgte, sondern die Wärme über
den Aerogeltiegel an das umgebende Edelstahlrohr in radialer Richtung abtrans-
portiert wurde. Da die Mikrostruktur des Hauptvolumens der Probe erkennbar
nicht weiter beeinflußt wurde, bleibt diese Störung bei der Auswertung der Probe
unberücksichtigt.
Abb. A.10: Flugprobe nach dem Ausbau aus der Ofeneinheit.
Im Gegensatz zu Experimenten in den Artemis-Anlagen wurde wegen der nur kur-
zen Mikrogravitations- und damit Experimentzeit die ARTEX-Flugprobe nicht
vollständig aufgeschmolzen. Die Erstarrung startete von einer Grenzfläche aus,
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Abb. A.11: Lichtmikroskopische Aufnahme der ARTEX-Probe (Längsschliff) aus dem
Bereich, in dem Schmelze in einen Riss im Aerogeltiegel ausgeflossen ist. An der Mi-
krostruktur erkennt man, dass über einen schmalen Randbereich der Probe Wärme über
den Tiegel zum umgebenden Edelstahlgehäuse und nicht mehr in Richtung des Tempe-
raturgradienten abgeführt wurde. Das Gefüge des Hauptvolumens der Probe wird nicht
weiter beeinflußt.
die aus dem Schmelzprozess und einer sich anschließenden Homogenisierungs-
phase resultierte. Die Planarität der Aufschmelzgrenze (Abbildung A.12) belegt,
dass dank der geringen thermischen Leitfähigkeit des Aerogeltiegels thermische
Verluste in radialer Richtung während des Experimentes vernachlässigbar sind.
Die in ARTEX prozessierte Probe zeigt eine im Hinblick auf das Konzentrations-
feld lange Anfangstransiente, bevor stationäre Erstarrungsbedingungen erreicht
wurden. Im Falle von diffusiven Erstarrungsbedingungen sollte die Ausdehnung
δMZ des Zweiphasengebietes näherungsweise
δMZ =
m
G
(co − ce) ≈ 11mm (A.1)
betragen. Die tatsächlich gemessene Länge der Übergangszone ist mehr als dop-
pelt so groß: 25mm. Im ARTEX-Experiment startete die gerichtete Erstarrung
unter Mikrogravitationsbedingungen von einer Übergangszone aus, die sich vor
lift-off eingestellt hatte und während der thermischen Stabilisierung Zeit hatte zu
vergröbern. Die Erstarrung wiederholte zunächst diese Mikrostruktur, ehe sich
eine Zweiphasengebietsmorphologie einstellte, die den stationären Wachstumsbe-
dingungen entsprach. Abbildung A.13 zeigt den Übergang der - stark vergröber-
ten - mushy zone zur dendritischen Mikrostruktur. Vergleichsexperimente unter
Erdbedingungen, bei denen die Proben ebenfalls wie im Flugexperiment nicht
vollständig aufgeschmolzen wurden, zeigen:
• ebenfalls die verlängerte mushy zone;
• die Proben schmelzen mit zunehmender Homogenisierungsdauer weiter
durch;
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Abb. A.12: Lichtmikroskopische Aufnahme eines Längsschliffs der ARTEX-Probe aus
dem Bereich der Aufschmelzgrenze. Deutlich ist die Planarität der Aufschmelzgrenze
(senkrecht zum Wärmefluss) zu erkennen. Radiale Wärmeverluste und Konvektionen in
der Schmelze werden daher ausgeschlossen.
• mit zunehmender Homogenisierungsdauer (30, 60, 120 Minuten) verlängert
sich die absolute mushy zone Länge (23mm, 26mm, 33mm).
Nach einer Homogenisierungsphase von 50 Minuten im ARTEX-Experiment hat
sich demnach das thermische Gleichgewicht noch nicht eingestellt. Einer Abschät-
zung nach Thi [209] zu folge, müsste die Homogenisierungsphase dazu ca. 26
Stunden dauern.
Die Startbeschleunigungen der Rakete können zusätzlich zu einem Abbau des
Konzentrationsaufstaus vor der Phasengrenzfläche geführt haben, wodurch die In-
stabilität der fest-flüssig-Grenzfläche später einsetzte. Für die Existenz von durch
die Startbeschleunigungen hervorgerufenen Konvektionen in der Schmelze spricht
die konkave Form des Übergangs zwischen vergröberter und verlängerter mushy
zone links in Abbildung A.13. Konvektionen, hervorgerufen durch einen verän-
derten Wärmeübergang Bornitridheizer - Aerogeltigel, können nicht die Ursache
sein, da der besagte Probenbereich 10mm innerhalb des Aerogeltiegels liegt, von
der Unterkante des Aerogeltiegels her betrachtet. Da die Erstarrung erst 70 Se-
kunden nach Lift-off startete, nach dem Erreichen von 10−4g und im Hinblick auf
den geringen Probendurchmesser, hatten diese Konvektionen aber keinen Einfluss
auf die Entwicklung des dendritischen Gefüges.
In Abbildung A.15 sind lichtmikroskopische Aufnahmen von Querschliffen aus
dem Bereich des Zweiphasengebietes (a - c) und der vollständig aufgeschmolze-
nen Probe (d - f) dargestellt. Die Mikrostruktur der vollständig aufgeschmolze-
nen Probe besteht aus einem Netzwerk von primären α−Al Dendriten in einer
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Abb. A.13: Struktur der Übergangszone der ARTEX-Flugprobe. An das sich während
der Homogenisierungsphase vergröberte Zweiphasengebiet schließt sich ein verlängertes
Zeiphasengebiet an, ehe das kolumnar dendritische Gefüge beginnt.
eutektischen Matrix. Im Querschliff aus dem Übergangsbereich ist eine deutlich
vergröberte Struktur zu beobachten mit Si-reichen Kanälen und tropfenförmigen
Zonen. Diese weisen darauf hin, dass während der thermischen Stabilisation an Si
angereicherte Schmelze nach dem Prinzip des Thermal Gradient Zone Melting Ef-
fektes (Pfann [210]) aufwärts in Richtung des thermischen Gradienten gewandert
ist. An der Aufschmelzgrenze entsteht als Folge davon eine an Al angereicherte
Zone. Dieser Einfluss der Homogenisierungsphase auf die Makrostruktur des Zwei-
phasengebietes wurde schon von Nguyen Thi et. al [209] bei einer Al-1,5wt.%Ni
Legierung beobachtet.
Um die Al-Anreicherung an der Aufschmelzgrenze quantitativ zu belegen, wur-
de mit Hilfe von EDX-Messungen das Si-Konzentrationsprofil der ARTEX-Probe
ausgehend von der Aufschmelzgrenze in Erstarrungsrichtung in Feldern der Grö-
ße 8 x 0,00125mm2 gemessen. Das Profil in Abbildung A.14 zeigt einen starken
Abfall von der nominellen Zusammensetzung c0 = 6 wt.% auf nahezu reines Alu-
minium an der Grenze zwischen unaufgeschmolzener Probe und Zweiphasenge-
biet. Ein Vergleich der eutektischen Strukturen in den Abbildungen A.15c) und f)
zeigt eine Abnahme der interlamellaren Abstände beim Übergang zur vollständi-
gen dendritischen Mikrostruktur. Aus Experimenten mit untereutektischen Al-Si
Legierungen unter instationären Bedingungen [15] ist bekannt, dass der eutekti-
sche lamellare Abstand nur von der lokalen Erstarrungsgeschwindigkeit und dem
Temperaturgradienten abhängt und nicht von der Historie. Demnach gibt eine
Analyse des Eutektikums direkt Auskunft über die lokalen Erstarrungsparame-
ter. Größere lamellare eutektische Abstände in der vergröberten mushy zone als
in der vollständig entwickelten dendritischen Struktur bedeuten demnach eine
deutlich größere Erstarrungszeit im vergröberten Zweiphasengebiet.
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Abb. A.14: Bestimmung der Verteilung des Si in Abbildung A.12. Jeder Meßpunkt im
Si-Konzentrationsprofil repräsentiert den gemittelten Wert aus einer EDX-Messung in
einem Feld der Größe 8 x 0,00125mm2.
A.3.4 Gefügeparameter
In Tabelle A.3 sind die an der präparierten Flugprobe nach den in Kapitel 3.6
beschriebenen Methoden gemessenen Gefügeparameter tabellarisch aufgeführt.
Sie werden in dem Kapitel 6.3 Abb. 6.14, Kapitel 6.4 Abbildung 6.23 und Kapitel
6.5 Abbildung 6.31 mit entsprechenden Ergebnissen von Bodenexperimenten (±
RMF) und des TEXUS 41 Experimentes verglichen und diskutiert. Ein Vergleich
der Bodenexperimente mit dem Experiment unter Mikrogravitationsbedingungen
zeigt, dass der Effekt natürlicher Konvektion nicht vermieden werden kann.
Parameter
λ1 345,50 µm ± 29,05 µm
λ2 52,96 µm ± 2,84 µm
λE 3,49 µm ± 0,68 µm
Anteil Primärphase 60 % ± 2 %
Anteil Eutektikum 40 % ± 2 %
Tab. A.3: Ermittelte Gefügeprameter der Flugprobe.
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Abb. A.15: Lichtmikroskopische Aufnahmen von Querschliffen der ARTEX-Flugprobe
aus dem Bereich des Zweiphasengebiete (a-c) und der vollständig aufgeschmolzenen Pro-
be (d-f). Während die Mikrostruktur der vollständig aufgeschmolzenen Probe (d, e) aus
einem Netzwerk von primären α−Al Dendriten in einer eutektischen Matrix besteht,
zeigt der Querschliff aus dem Übergangsbereich (a, b) eine deutlich vergröberte Struktur
mit Si-reichen Kanälen und tropfenförmigen Zonen. Die Struktur des intergranularen
Eutektikums der Übergangszone (c) ist gröber als die des interdendritischen Eutekti-
kums (f) der vollständig aufgeschmolzenen Probe.
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Anhang B
DAS TEXUS 41 - EXPERIMENT
Im Rahmen des Experimentes auf TEXUS 41 (Dezember 2004) wurde gezielt
der Einfluss von Strömungen auf das Erstarrungsverhalten von technischen Al-
Gusslegierungen mit Hilfe der neuen entwickelten Anlage ARTEXplus analy-
siert, in der Schmelzeströmungen kontrolliert durch rotierende Magnetfelder un-
ter Schwerelosigkeit erzeugt werden können. Basis der ARTEXplus Anlage für
TEXUS 41 ist die gegebene ARTEX Anlage, die bei ihrem ersten Einsatz 2001
auf TEXUS 39 ihre vollständige Funktionsfähigkeit unter Schwerelosigkeit unter
Beweis stellte. Zur Erzeugung eines rotierenden Magnetfeldes und damit wohl
definierter Strömungen in der Schmelze wurde die Anlage um ein Spulensystem
erweitert. Ein Vergleich der Mikrostruktur des TEXUS 41 Experimentes mit der
des TEXUS 39 Experimentes bedeutet den direkten Vergleich rein diffusiver Stoff-
transportbedingungen (TEXUS 39) mit kontrollierten konvektiven Bedingungen
(TEXUS 41) während der Erstarrung unter Verwendung der gleichen Proben-
zusammensetzung und identischen thermischen Prozessbedingungen. Damit exi-
stiert eine Basis für die Beschreibung der Zusammenhänge zwischen Prozessgrö-
ßen und Gefügegrößen auch für irdische Gussprozesse, die immer von Strömungen
beeinflusst werden.
Folgende Anforderungen wurden an die zu entwickelnde ARTEXplus Anlage ge-
stellt:
• Erzeugung eines rotierenden Magnetfeldes mit 6mT im Zentrum und über
die Länge der Probe bei einer Frequenz von 50 Hz,
• Leistungsaufnahme der Magnete pro Spulenpaar unter 23W,
• thermische Prozessparameter wie bei ARTEX auf TEXUS 39.
Daher wurden folgende Modifikationen des ARTEX-Aufbaus notwendig:
• Entwicklung eines geeigneten Spulensystems,
• Umbau der Gehäuseglocke, so dass drei Spulenpaare eingesetzt werden kön-
nen,
• Umkonstruktion des Sockels, der Heizer, des Hüllrohres für die Heizer und
das Aerogel.
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B.1 Aufbau von ARTEXplus
Der prinzipielle Aufbau der Ofeneinheit ARTEXplus (Abbildung B.1) - oberer
und unterer Heizer, Aerogeltiegel, Probe - ist von der ARTEX-Anlage übernom-
men worden. Auch mit ARTEXplus können die Wachstumsgeschwindigkeit und
der Temperaturgradient vor der Erstarrungsfront unabhängig voneinander kon-
trolliert und während des Prozesses online mit optischen Methoden erfasst und -
wenn notwendig - geändert werden. Da die Aerogele transparent sind, kann der
Erstarrungsvorgang mit einer Zeilen-CCD-Kamera beobachtet, analysiert und da-
mit auch online kontrolliert werden.
Kohlenstofffeder
obere Heizer
(Bornitrid)
Probe
Aerogel-Tiegel
Kühlstempel (Cu)
Kühlplatte
Thermoelement
Al2O3 Keramik
untere Heizer
Fenster 
Spulensystem
TiAl6V4
Abb. B.1: Schemazeichnung von ARTEXplus. Der prinzipielle Aufbau der Ofeneinheit
- oberer und unterer Heizer, Aerogeltiegel, Probe - entspricht dem der ARTEX-Anlage.
Zur Erzeugung eines rotierenden Magnetfeldes und damit wohl definierter Strömungen
in der Schmelze wurde die Anlage um ein Spulensystem erweitert. Zur Reduktion von
Wirbelstromverlusten wurde der mittlere Teil der Gehäuseglocke und das innere Hüll-
rohr aus einer TiAl6V4-Legierung gefertigt.
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Ein Spulensystem (Spulen und Spulenkörper, Abbildung B.2) wurde so ent-
wickelt, dass der gesamte sichtbare Bereich der Probe in ARTEXplus unter dem
Einfluss eines rotierenden Magnetfeldes (RMF) steht. Dazu wurden Kerne aus
Armco-Eisen gefertigt, an deren Ende sich ein Körper befindet, so dass eine Spu-
le aufgewickelt werden kann. Die Armco-Eisen-Kerne werden durch die Glocke
der ARTEX Anlage geführt und reichen bis an das innere Hüllrohr heran. Tests
mit einer Al-Glocke als äußeres Gehäuse im Zusammenspiel mit dem entwickel-
ten Spulensystem zeigten, dass Aluminium als Glockenmaterial völlig ungeeignet
ist, da die Wirbelstromverluste im Aluminium dazu führen, dass die Magnet-
feldstärke im Zentrum der Glocke auf Werte unter 2 mT herabgesetzt wird, bei
Spulenpaaren, die ohne Al-Glocke gemessen 5-7 mT erreichten. Daraufhin wurde
die Al-Glocke durch eine 3-geteilte Glocke ersetzt, deren mittlerer Teil aus einer
TiAl6V4-Legierung besteht, die nicht nur hervorragende mechanische Eigenschaf-
ten besitzt, sondern vor allem einen erheblich geringeren elektrischen Widerstand
als z.B. Aluminium und Edelstahl ausweist. Wirbelstromverluste durch Verwen-
dung einer Titanlegierung auch für das innere Hüllrohr werden um einen Faktor
von ca. 20 im Verhältnis zu einer Glocke aus Aluminium reduziert. Tests mit die-
sem Aufbau zeigten, dass im Zentrum des Ringes Magnetfeldstärken von 6 mT
erreichbar sind. Die ARTEXplus Anforderungen sind damit erfüllt.
CCD-Kamera
ARTEXplus mit Spulensystem
Interface
Interne Stromversorgung
Abb. B.2: Das TEXUS-Modul TEM 03-4 (vgl. Abbildung A.3) mit implementierter
ARTEXplus-Flugeinheit sowie eine Schemazeichnung des verwendeten Spulensystems.
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B.2 Experimentergebnisse
Das Experiment wurde nahezu mit den selben Parametern (siehe Kapitel A.2) wie
das TEXUS 39-Experiment durchgeführt. Lediglich die maximalen Temperaturen
beider Heizer wurden um jeweils 12◦C erhöht, 10 Minuten vor Lift-off wurde das
rotierende Magnetfeld eingeschaltet, die Homogenisierungsphase verlängerte sich
um 10 Minuten und die Probenlänge erhöhte sich auf 132mm.
B.2.1 Optische Bestimmung der
Erstarrungsgeschwindigkeit
Wie in Kapitel 4.6.2 und A.3.2 dargestellt, ermöglicht die Anwendung transpa-
renter Silica-Aerogele als Tiegelmaterial die direkte Beobachtung der Bewegung
der Erstarrungsfront. In Abbildung B.3 ist der zeitliche Verlauf der Intensität der
Probe dargestellt. Deutlich ist an den Kurven eine Änderung der Steigung zu er-
kennen, die durch den fest/flüssig-Phasenübergang hervorgerufen wird. Aus jeder
Kurve in Abbildung B.3 erhält man ein Positions-Zeit-Wertepaar. Gegeneinander
aufgetragen und durch eine lineare Regression angefittet (Abbildung B.4) ergibt
sich für dieses Experiment eine Erstarrungsgeschwindigkeit von 0,115mm/s, die
nahezu identisch ist mit der aus dem TEXUS39-Experiment (0,116mm/s). Im
Bereich der ersten 10mm zeigt sich wie schon bei dem TEXUS39-Experiment
eine Geschwindigkeitsänderung - eine Abweichung vom linearen Verlauf. Die Er-
klärung ist in der sogenannten Anfangstransiente (initial transient) zu suchen.
B.2.2 Gefüge, Gefügeelemente
Entsprechend der in Kapitel 3.5 beschriebenen Methoden wurden sowohl Längs-
als auch Querschliffe der Flugprobe präpariert, an denen der primäre Dendri-
tenabstand λ1 und der sekundäre Dendritenarmabstand λ2 bestimmt wurden.
Beim Ausbau der Probe zeigte sich, dass der Aerogeltiegel durch die beim Rake-
tenstart wirkenden Kräfte nicht gerissen ist. Wie in Abbildung B.5 ebenfalls zu
erkennen ist, ist die ARTEXplus Probe ca. 1cm weniger weit aufgeschmolzen als
die ARTEX Probe. Dies eklärt die Beobachtung der langen Anfangstransiente in
Abbildung B.4. Der Abbildung B.4 ist unter Berücksichtigung der ca. 1cm nicht
aufgeschmolzenen Probe zu entnehmen, dass innerhalb der 325 Sekunden µg-Zeit
die Probe im beobachtbaren Bereich von 10mm + 30mm = 40mm vollständig
erstarrt ist. Ein mögliches Rüchschmelzen der Probe ließ sich nicht beobachten.
In Abbildung B.6 sind lichtmikroskopische Aufnahmen von Längs (a)- und Quer-
schliffen (b-d) unterschiedlichen Vergrößerungsmaßstabs der TEXUS 41 Flugpro-
be dargestellt. Deutlich ist der Einfluss des rotierenden Magnetfeldes zu beobach-
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Abb. B.3: Gemessene Intensität in Abhängigkeit von der Zeit. Der Abstand der In-
tensitätskurven entspricht einem Abstand auf der Probe von 1,274mm. Deutlich ist
an den Kurven eine Änderung der Steigung zu erkennen, die durch den fest/flüssig-
Phasenübergang hervorgerufen wird. Aus jeder Kurve erhält man ein Wertepaar, zu
welcher Zeit sich an welcher Position der Probe sich die Erstarrungsfront befand. Die
Wertepaare ergeben die Gerade in Abbildung B.4.
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Abb. B.4: An die Messwerte (•) wurde durch lineare Regression eine Gerade angepasst,
deren Steigung die Erstarrungsgeschwindigkeit angibt. Die Erstarrungsfront bewegte
sich mit einer konstanten Geschwindigkeit von 0,115mm/s durch die Probe.
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ARTEXplus
ARTEX
Abb. B.5: Vergleich der Lage der Aufschmelzgrenze der ARTEX und ARTEXplus-
Flugprobe. Die ARTEXplus-Probe ist trotz gleicher Randbedingungen ca. 1cm weniger
weit aufgeschmolzen.
ten: Die Schliffe zeigen eine deutliche axiale Segregation von Si zur Probenmitte
hin.
In Tabelle B.1 sind die an der präparierten TEXUS 41-Flugprobe nach den in
Kapitel 3.6 beschriebenen Methoden gemessenen Gefügeparameter tabellarisch
aufgeführt. Sie werden in dem Kapitel 6.3 Abb. 6.14 und Kapitel 6.4 Abbildung
6.23 mit entsprechenden Ergebnissen von Bodenexperimenten (± RMF) und des
TEXUS39 Experimentes verglichen und diskutiert.
Parameter
λ1 225,74 µm ± 24,93 µm
λ2 82,28 µm ± 2,61 µm
Tab. B.1: Ermittelte Gefügeparameter der TEXUS 41-Flugprobe.
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a) d)
c)
b)
Abb. B.6: Lichtmikroskopische Aufnahmen von Längs (a)- und Querschliffen (b-d) der
TEXUS 41-Flugprobe, die unter dem Einfluss eines rotierenden Magnetfeldes gerichtet
erstarrt worden ist (G = 4K/mm, v = 0,115mm/s, B = 6mT, f = 50Hz). Deutlich ist
in den Schliffen der Probe die axiale Segregation von Si zu erkennen.
Anhang C
NOMENKLATUR
Symbol
A Fläche
a Exponent, Beschleunigung
α Fouriersche Kennzahl, thermischer Ausdehnungskoeffizient,
spektraler Absorptionsgrad, Proportionalitätskonstante,
Wärmeleitfähigkeitskoeffizient, Phase
B, B0 magnetische Induktion, Konstante
BN Bornitrid
b Exponent
β Phase
C spezifische volumetrische Wärme
c Lichtgeschwindigkeit
c0 Ausgangskonzentration
cE eutektische Konzentration
cJH anpassbare Größe
cl, cL Liquiduskonzentration, Konzentration im Festen
cs Soliduskonzentration, Konzentration im Flüssigen
ctip Konzentration vor der Dendritenspitze
χ thermische Diffusiviät
D Diffusionskoeffizient
Dl Diffusionskoeffizient im Flüssigen
Ds Diffusionskoeffizient im Festen
d Tiefe der mushy zone
d0 Kapillarlänge
dB Eindringtiefe des magnetischen Feldes
dp Durchmesser der Probe
∆c0 Konzentrationsdifferenz
∆cg Konzentrationsdifferenz durch Gradientenunterkühlung
∆H spezifische Erstarrungsenthalpie
∆Hm Schmelzenthalpie
∆Sm Schmelzentropie
∆T Gesamtunterkühlung; Temperaturdifferenz
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∆T ′ Unterkühlungsintervall
∆T0 Erstarrungsintervall
∆Tc konstitutionelle Unterkühlung
∆Tg Gradientenunterkühlung
∆Tk kinetische Unterkühlung
∆Tr Krümmungsunterkühlung
δMZ Ausdehnung der mushy zone
δRMF Eindringtiefe des rotierenden Magnetfeldes
δs Dicke der Diffusionsgrenzschicht
E elektrisches Feld
ǫ spektrale Emissivität
ǫα Emissivität der primären α-Al-Phase
ǫE Emissivität der eutektischen Phase
ǫL Emissivität im flüssigen Zustand
η dynamische Viskosität
F Filterfunktion
FL Lorentzkraft
F¯L zeitlich gemittelter, azimuthaler Term der Lorentzkraft
f Frequenz
fB Rotationsfrequenz in Hz
fl Anteil flüssige Phase
fs Festkörperanteil, fraction solid
fα Anteil der Phase α
fβ Anteil der Phase β
G Temperaturgradient
Gl, GL Temperaturgradient im Flüssigen
Gs Temperaturgradient im Festen
Γ Gibbs-Thomson-Koeffizient, Verhältnis Strömungsgeschwindigkeit zu
Erstarrungsgeschwindigkeit
g Erdbeschleunigung, Gravitationsvektor
Ha Hartmann-Zahl
HDBN High Density Boron Nitride
h Höhe; Plancksches Wirkungsquantum
I Massestrom; Strahlungsintensität
IC Massestrom
ID Strom
IL Strahlungsintensität der schmelzflüssigen Legierung
Im Strahlungsintensität der mushy zone; mit der CCD-Kamera gemessene
Intensität
Iα Strahlungsintensität der festen Primärphase
i Element
j, jD (elektrische) Stromdichte
K materialspezifische Konstante
K1 materialspezifische Konstante
205
K2 materialspezifische Konstante
Kdiff Reifungskonstante
Kkonv konvektive Vergröberungskonstante
KRMFnet Vergröberungskonstante bei Strömung im Dendritennetzwerk
k Verteilungskoeffizient
kB Boltzmann-Konstante
L Schmelze; latente volumetrische Wärme; Länge
Li Mikrostrukturlängen
Lλ spektrale Strahldichte
LMZ Länge der mushy zone
l charakteristische (Diffusions-)länge
lD solutale Diffusionslänge
lT thermische Diffusionslänge
λ charakteristische Rückdiffusionslänge; Wellenlänge
λ1 Primärdendritenabstand
λ1max obere Grenze für den Bereich erlaubter Primärdendriten-Abstände
λ1min untere Grenze für den Bereich erlaubter Primärdendriten-Abstände
λRMF1 Primärdendritenabstand unter RMF-Einfluss
λ01 Primärdendritenabstand ohne RMF-Einfluss
λ2 sekundärer Dendritenarmabstand
λE lamellarer Abstand im Eutektikum
λ¯E Arbeitspunkt
λirr Lamellenabstand irregulärer Eutektika
λL Wärmeleitfähigkeit der Schmelze
λmax maximaler Lamellenabstand
λmin minimaler Lamellenabstand
λs Wärmeleitfähigkeit im Festkörper
Mλ spezifische spektrale Ausstrahlung
m,mL, ml Steigung der Liquiduslinie
ms Steigung der Soliduslinie
µm magnetische Permeabilität
N , n Anzahl
∇p Druckgradient
ν Rotationsfrequenz
ωB Winkelgeschwindigkeit des magnetischen Feldes
P Leistung
Pc solutale Peclet-Zahl
PE Position der Erstarrungsfront
Pe Peclet-Zahl
Pr Permeabilität
P (T ) pro Flächeneinheit abgestrahlte Leistung
PTC Position des Thermoelementes
φa absorbierte Strahlungsleistung
φe aufgenommene Strahlungsleistung
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ϕ kinematische Viskosität
R, Rs (Dendritenspitzen-)Radius
RMF rotierendes Magnetfeld
RB Radius
Re Reynolds-Zahl
Rk Krümmungsradius
r radiale Konstante
ρ Dichte
ρs spektrale Energiedichte eines schwarzen Strahlers
S Empfindlichkeit des CCD-Sensors
σ Oberflächenspannung; elektrische Leitfähigkeit
σαβ Grenzflächenspannung
T Temperatur
Ta Taylor-Zahl
TE eutektische Temperatur
TL, Tl Liquidustemperatur
Tm Schmelzpunkt des lösenden Elementes bzw. der Legierung
T 0o Starttemperatur des oberen Heizers
Ts Solidustemperatur
Tternaer ternäre eutektische Temperatur
TTC Temperatur des Thermoelements
T 0u Starttemperatur des unteren Heizers
Tw wahre Temperatur
T˙ lokale Abkühlrate
T˙o Abkühlrate des oberen Heizers
T˙u Abkühlrate des unteren Heizers
tf lokale Erstarrungszeit
U0 konstante Sinkgeschwindigkeit
Usuper superficial velocity
u konstante Strömungsgeschwindigkeit
ul Strömungsgschwindigkeit einer laminaren Strömung
um maximal auftretende Strömungsgeschwindigkeit
ut Strömungsgschwindigkeit einer turbulenten Strömung
V Volumen
Vl Volumenanteil der Schmelze
v Erstarrungsgeschwindigkeit
va, vc kritische Geschwindigkeit
vψmax maximale azimuthale Strömungsgeschwindigkeit
v0 Startgeschwindigkeit
xsl Position der flüssig/fest Phasengrenze
xtrans Länge der Anfangstransiente
x0 Startposition der flüssig/fest Phasengrenze
z axiale Koordinate
Anhang D
GEFÜGEPARAMETER
mit v = Erstarrungsgeschwindigkeit, λ1 = primärer Dendritenabstand, λ2 =
sekundärer Dendritenarmabstand, α = Flächenanteil α-Al-Phase, Eut. = Flä-
chenanteil binäres Eutektikum, IMP = Flächenanteil eisenreiche intermetalli-
sche Phasen und Mg2Si, G = Temperaturgradient und B = Magnetfeldstärke.
v[mm/s] λ1 [µm] ± [µm] λ2 [µm] ± [µm] λE [µm] ± [µm]
0,05494 568 28,4 76,83 1,54 6,20 0,31
0,07037 444 22,2 69,89 1,40 5,50 0,28
0,07473 418 20,9 68,30 1,37 5,25 0,26
0,07767 402 20,1 67,30 1,35 5,19 0,26
0,08038 390 19,5 66,42 1,33 4,90 0,25
0,08249 378 18,9 65,77 1,32 5,00 0,25
0,10459 299 14,9 60,06 1,20 4,50 0,23
0,11600 267 15,0 58,27 1,20 4,23 0,25
Tab. D.1: Messergebnisse Al-6wt.%Si in Artemis 1 prozessiert (G = 4K/mm)
v[mm/s] λ1 [µm] ± [µm] λ2 [µm] ± [µm] λE [µm] ± [µm]
0,01500 653,64 59,22 110,96 2,27 11,91 0,89
0,03500 604,57 48,72 87,16 3,30 7,07 1,28
0,04575 574,14 59,10 81,14 1,47 6,76 0,93
0,06264 509,40 35,20 72,82 1,75 5,70 0,75
0,07410 419,35 40,21 67,94 2,31 5,21 0,42
0,08933 362,23 58,37 64,57 1,94 4,84 0,84
0,10270 337,24 54,03 61,17 1,35 4,22 0,46
0,14770 297,15 43,28 55,62 1,30 3,55 0,58
Tab. D.2: Messergebnisse Al-7wt.%Si in Artemis 2 prozessiert (G = 3K/mm)
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v[mm/s] α[F.%] ± [F.%] Eut.[F.%] ± [F.%]
0,00750 60,94 0,52 39,07 0,52
0,01500 63,76 0,48 36,24 0,48
0,03500 62,83 0,99 37,17 0,99
0,04575 62,89 0,29 37,12 0,29
0,06264 60,29 2,78 39,71 2,78
0,07410 61,86 1,81 37,99 1,80
0,08933 61,00 0,60 38,97 0,62
0,10270 61,40 0,78 38,56 0,84
0,14770 61,47 1,31 38,13 1,69
Tab. D.3: Messergebnisse Al-7wt.%Si in Artemis 2 prozessiert (G = 3K/mm)
v[mm/s] λ1 [µm] ± [µm] λ2 [µm] ± [µm] λE [µm] ± [µm]
0,05504 454,00 22,70 59,20 1,78 4,30 0,22
0,06070 411,00 20,55 55,35 1,66 4,09 0,20
0,08654 288,00 14,40 48,89 1,47 3,43 0,17
0,12660 200,00 10,00 41,60 1,25 4,44 0,14
Tab. D.4: Messergebnisse A357 in Artemis 1 prozessiert (G = 4K/mm)
v[mm/s] λ1 [µm] ± [µm] λ2 [µm] ± [µm] λE [µm] ± [µm]
0,00750 619,55 31,40 119,29 3,80 12,78 1,68
0,01582 609,75 60,07 90,00 2,62 8,05 0,64
0,03581 539,80 53,90 67,97 2,03 5,62 1,19
0,04500 525,15 61,04 64,92 1,64 5,22 0,62
0,06171 409,17 19,80 56,14 1,88 4,06 1,14
0,07484 351,63 38,80 52,15 1,48 3,69 0,34
0,09016 294,35 31,56 48,30 1,44 3,41 0,49
0,10500 272,20 28,46 45,46 2,37 3,12 0,39
0,15000 229,81 22,97 40,49 2,02 2,83 0,34
Tab. D.5: Messergebnisse A357 in Artemis 2 prozessiert (G = 3K/mm)
v[mm/s] α[F.%] ± [F.%] Eut. [F.%] ± [F.%] IMP [F.%] ± [F.%]
0,00750 60,34 0,49 37,95 0,56 1,72 0,48
0,01582 61,15 0,93 38,12 0,88 0,67 0,12
0,03581 60,28 0,41 38,54 0,27 1,18 0,54
0,04500 60,17 0,75 37,96 1,15 1,87 0,64
0,06171 60,13 0,40 37,71 0,53 2,16 0,29
0,07484 60,25 1,04 37,98 0,72 1,77 0,36
0,09016 60,28 0,41 38,54 0,27 1,18 0,54
0,10500 60,27 0,43 38,38 0,48 1,35 0,45
0,15000 60,39 0,40 38,12 0,52 1,48 0,39
Tab. D.6: Messergebnisse A357 in Artemis 2 prozessiert (G = 3K/mm)
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v[mm/s] λ1 [µm] ± [µm] λ2 [µm] ± [µm]
0,03349 581,39 55,35 70,43 4,41
0,09251 303,74 31,57 48,02 0,69
0,12065 255,20 26,82 44,47 0,99
Tab. D.7: Messergebnisse A357 in Artemis 3 prozessiert (G = 3K/mm)
v[mm/s] λ1 [µm] ± [µm] λ2 [µm] ± [µm] λE [µm] ± [µm]
0,01524 519,58 40,72 124,01 3,05 11,79 1,11
0,02987 477,09 43,84 89,27 3,37 8,98 0,87
0,06197 333,34 32,82 64,89 1,24 5,87 0,52
0,09464 269,39 25,55 52,33 1,07 4,95 0,78
0,11860 242,03 18,03 45,62 0,76 4,19 0,44
Tab. D.8: Messergebnisse A357 in Artemis 3 prozessiert (B = 3mT, G = 3K/mm)
v[mm/s] α [F.%] ± [F.%] Eut. [F.%] ± [F.%] IMP [F.%] ± [F.%]
0,01524 59,97 0,78 37,84 0,54 2,19 0,32
0,02987 59,94 0,52 37,88 0,79 2,18 0,55
0,06197 60,20 0,53 36,60 0,91 3,20 0,87
0,09464 61,15 1,38 36,21 1,51 2,64 0,94
0,11860 60,44 0,77 37,31 0,49 2,25 0,73
Tab. D.9: Messergebnisse A357 in Artemis 3 prozessiert (B = 3mT, G = 3K/mm)
v[mm/s] λ1 [µm] ± [µm] λ2 [µm] ± [µm] λE [µm] ± [µm]
0,01569 474,74 44,31 144,41 4,97 15,1880 1,3650
0,03122 395,53 29,08 105,60 2,94 10,8720 1,0040
0,06106 289,06 29,69 76,35 1,35 7,6990 0,5310
0,09015 232,32 23,52 63,55 1,21 6,4450 0,5600
0,12000 210,89 23,69 55,08 1,39 5,4420 0,6170
Tab. D.10: Messergebnisse A357 in Artemis 3 prozessiert (B = 6mT, G = 3K/mm)
v[mm/s] α[F.%] ±[F.%] Eut.[F.%] ±[F.%] IMP [F.%] ±[F.%]
0,01569 59,88 0,44 37,77 0,65 2,34 0,40
0,03122 59,82 0,52 37,73 0,65 2,45 0,26
0,06106 59,22 0,71 38,41 0,77 2,37 0,33
0,09015 59,91 0,79 37,90 0,68 2,18 0,25
0,12000 59,72 0,57 37,95 0,50 2,33 0,49
Tab. D.11: Messergebnisse A357 in Artemis 3 prozessiert (B = 6mT, G = 3K/mm)
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